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El desarrollo de plantas de biomasa con alta eficiencia en la conversión de 
energía es esencial para asentar la biomasa como una fuente de energía renovable. 
Los sistemas de turbinas de gas de ciclo combinado (CCGT – Combined Cycle Gas 
Turbine) permiten elevar la eficiencia de las plantas de biomasa del 35 % actual al 45 %. 
Sin embargo, para conseguir estos niveles de eficiencia en la conversión de energía, el 
intercambiador de calor de la caldera debe trabajar en condiciones extremas de 
temperatura (por encima de 1100 °C) y presión (en torno a 15 - 30 bar) y en atmósferas 
más corrosivas. Las aleaciones base Fe endurecidas por dispersión de óxidos de itrio 
(ODS – Oxide Dispersion Strengthened) y fabricadas por aleado mecánico (AM) o 
“mechanical alloying” (MA) son la clase de material avanzado específicamente 
diseñado para trabajar en ambientes altamente corrosivos y a temperaturas elevadas. 
Esto es debido al pinzamiento, por parte de las partículas de tamaño nanométrico, del 
movimiento de las dislocaciones. Posteriormente, puede mejorarse esta resistencia con 
el desarrollo de una microestructura de grano grosero conseguida tras un tratamiento 
de recocido a elevada temperatura (1330 ºC), que conduce a un proceso de 
recuperación del material seguido de crecimiento anormal de grano. En esta tesis se 
estudian los factores que controlan la generación de esa microestructura deseada en la 
aleación ODS de nombre comercial PM2000. 
 
Los resultados indican que el proceso de recuperación consiste en dos etapas 
bien diferenciadas, la aleación experimenta un proceso denominado de recuperación 
extendida seguido de un crecimiento anormal de grano. La microestructura inicial está 
constituida por subgranos, de tamaño submicrométrico, con una fuerte textura en la 
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que los granos se orientan de modo que su dirección <110> se sitúa paralela a la 
dirección de laminación (RD – Rolling Direction), es decir,  <110>ǁRD (conocida como 
textura de fibra ) la cual se transforma en granos groseros, de tamaño milimétrico, con 
orientaciones <112>ǁRD. Además, durante la primera etapa del proceso de 
recuperación las partículas juegan un papel crucial pinzando el movimiento de las 
fronteras de alto ángulo (HAGB – High Angle Grain Boundary). El problema viene 
derivado de la necesidad de emplear, para la generación del grano grosero, 
temperaturas tan altas como 0.9 veces la temperatura de fusión (TM – Melting 
Temperature). Estas temperaturas implican cambios en los óxidos debidos al mecanismo 
de maduración de Ostwall como son engrosamiento, aparición de aglomeraciones, 
etc., que influyen de manera negativa en la mejora de la resistencia a fluencia 
proporcionada por los óxidos. 
 
Muchas de las aplicaciones de estos materiales implican procesados que 
incluyen etapas de laminación en frío que modifican la microestructura y textura del 
material. Estos cambios en la microestructura y textura previa al tratamiento de recocido 
implican necesariamente cambios en la microestructura final. Por este motivo, también 
se ha estudiado el efecto de distintos grados de deformaciones en frío, previas al 
tratamiento térmico de recuperación. Los resultados indican que conforme aumenta el 
grado de deformación, se genera una textura de partida más heterogénea en la que la 
fibra  pierde alguno de sus componentes a favor de otros de la fibra  (<111> paralela 
a la dirección normal (ND – Normal Direction), <111>ǁND). Además, la microestructura de 
recuperación está constituida por granos más finos e isótropos debido a la variación en 
la textura de deformación y una distribución más homogénea de las fronteras de bajo 
ángulo (LAGB – Low Angle Grain Boundary), que afectan directamente sobre el 
mecanismo de recuperación inhibiendo el crecimiento anormal de grano. 
 
Por tanto, el objetivo de esta tesis es, por un lado, describir los mecanismos 
involucrados en los estadios intermedios del proceso de recuperación (desde el tamaño 
de grano submicrométrico hasta el tamaño anormal) así como una caracterización en 
profundidad de la evolución de los dispersoides y su papel durante el proceso y, por otro 
lado, estudiar el efecto que pequeñas deformaciones en frío, previas al tratamiento 
térmico de recuperación, ejercen sobre estos mecanismos, con el fin de conseguir la 
morfología, tamaño y textura de grano adecuada para la aplicación deseada a través 
del control microestructural. 
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Hay varias ventajas en el empleo de aleaciones Fe-Cr-Al para aplicaciones de 
alta temperatura: además del bajo coste de la materia prima, y por lo general superior 
resistencia a la oxidación, las aleaciones tienen un punto de fusión más alto, menor 
densidad y menor coeficiente de expansión térmica que las aleaciones de níquel o de 
cobalto [1]. Sin embargo, la resistencia mecánica a temperaturas superiores a 600 ºC, 
tanto de las aleaciones en el estado de bruto de colada como forjadas, son demasiado 
bajas para ser considerados para aplicaciones estructurales críticas. El endurecimiento 
por una dispersión de partículas de óxido estable, es decir, aleaciones endurecidas por 
dispersión de óxidos (ODS – Oxide Dispersion Strengthened), es un método ideal para 
mejorar la resistencia a alta temperatura, sin sacrificar la excelente estabilidad 
superficial de la aleación matriz. 
 
El requisito global para reducir las emisiones de CO2 de las centrales generadoras 
eléctricas a partir de energías fósiles está impulsando el diseño y construcción de plantas 
con mayor eficiencia, junto con técnicas como la co-combustión y tecnologías de 
captura de CO2. De forma paralela, la biomasa es probablemente la fuente de energía 
alternativa que haga una contribución más significativa a la generación de energía, ya 
que no requiere de tecnologías radicalmente nuevas en comparación con otras fuentes 
de energía renovable. Sin embargo, el rendimiento termodinámico del proceso 
depende de la temperatura máxima que puede alcanzarse en el ciclo de 
funcionamiento. Mejoras en la eficiencia global del ciclo generalmente implican el 
aumento de la temperatura máxima de operación de la planta de energía. Estas 
mejoras han sido y continúan siendo posibles gracias al desarrollo de materiales con 
buenas propiedades a alta temperatura. Por ejemplo, se ha previsto la construcción de 
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un intercambiador de calor capaz de alcanzar temperaturas de operación y presiones 
de alrededor de 1100 ºC y 15-30 bar [2]. Esto a su vez requiere de tubos metálicos que 
puedan sobrevivir a temperaturas de hasta 1150 ºC. Las aleaciones ODS ferríticas 
FeCr(Al) tienen un excelente potencial para su uso en la próxima generación de 
aplicaciones de alta temperatura donde se requiere mayor resistencia de fluencia y 
resistencia a la oxidación. 
 
En un escenario completamente diferente, la búsqueda de plantas de energía 
nuclear con un fuerte compromiso con la seguridad y tratamiento eficaz de residuos ha 
impulsado la puesta en marcha de reactores subcríticos (ADSR – Accelerator Driven 
System Reactor o ADS – Accelerator Driven System), que son capaces de producir 
energía y transmutar los desechos radiactivos de una manera más limpia y segura que 
en la actualidad. En los últimos años ha habido un gran interés en todo el mundo por los 
reactores ADS. Los pioneros en este resurgimiento han sido Furukawa [3], Bowman [4] y 
Rubbia [5]. El reactor ADS es un acoplamiento de un reactor nuclear subcrítico, que 
podría ser cargado con combustible nuclear gastado, con un acelerador de protones. 
Los protones de alta energía chocan en un blanco de metal líquido (un líquido 
eutéctico de plomo y bismuto o LBE – Lead-Bismuth Eutetic) produciéndose una gran 
cantidad de neutrones de alta energía a través de una reacción de espalación, que se 
utilizan para la transmutación (“burning”) de los isótopos nucleares de larga vida 
presentes en el combustible gastado, en aquellos que tienen menor tiempo de 
actividad. Estas transmutaciones permiten reducir drásticamente el nivel de radio-
toxicidad del combustible, lo que permite su almacenamiento en condiciones 
especiales por un tiempo sensiblemente más corto que el actual. Varios proyectos 
europeos tales como PDS-XADS [6], SPIRE [7] y EUROTRANS [8] han abordado los puntos 
clave de los componentes ADS: tales como el desarrollo del acelerador, el diseño del 
núcleo del reactor sub-crítico basado en un refrigerante/líquido de espalación LBE, etc. 
A partir de estos esfuerzos, se va a construir un reactor ADS experimental (MYRRHA) por 
el Centro de Investigación Nuclear (SCK-CEN) en Mol, Bélgica, en el marco de la ESNII 
(Iniciativas Industriales Europeas) dentro del Plan SET Europeo [9]. La experiencia con 
MYRRHA ha demostrado que la configuración más sencilla y simple es la que incorpora 
una pieza de metal que separa el haz de protones del material blanco. El reto técnico 
más difícil de esta opción de diseño es encontrar el material que garantice la 
estabilidad integral de la ventana del haz en condiciones muy duras, donde se 
combinan cargas térmicas cíclicas, la exposición a líquidos altamente corrosivos como 
LBE, y una muy dura e intensa mezcla de radiación de protones y neutrones. De ello se 
desprende, por tanto, que la ventana es el componente más crítico de toda la 
instalación, ya que además de la corrosión del metal líquido se somete al daño de 
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irradiación de protones incidentes, de los protones y los neutrones producidos por 
espalación en el interior del reactor, así como de neutrones de fisión generados en los 
elementos combustibles del reactor. Por lo tanto, la selección del material adecuado 
para la ventana, que asegure su integridad durante un periodo de tiempo como el 
comprendido entre dos cargas sucesivas de combustible, es un serio desafío para los 
ingenieros de materiales. 
 
Recientemente, los conceptos para el futuro de las plantas de fisión nuclear se 
estudian intensamente en todo el mundo en el marco de Generation IV-initiative Forum 
(GIF). Entre las tecnologías de reactor sugeridos por el GIF, los reactores de muy alta 
temperatura (VHTR – Very High Temperature Reactor) y reactores rápidos refrigerados 
por Na (SFR – Sodium-Cooled Fast Reactor), son los que se están estudiando 
actualmente en los EE.UU y en Francia. Los reactores VHTR y SFR se diferencian de los 
reactores actuales de agua ligera (LWR – Light Water Reactor) en que operan a 
temperaturas mucho más altas y van a utilizar helio como refrigerante. Las altas 
temperaturas (hasta 1000 ºC), no sólo mejoran la eficiencia térmica, sino también abren 
nuevas aplicaciones para reutilizar el calor generado en el proceso para, por ejemplo, la 
producción de hidrógeno, con la intención de reemplazar el petróleo en el suministro de 
energía limpia. Por lo tanto, encontrar materiales fiables a alta temperatura es una 
cuestión clave para el buen funcionamiento de los futuros reactores VHTR y SFR. En este 
sentido, las aleaciones FeCrAl, que se han estudiado en detalle para aplicaciones de 
alta temperatura, se están considerando para reemplazar las superaleaciones de base 
níquel y cobalto actuales, ya que presentan varias ventajas: mayor módulo de 
elasticidad, menor densidad y un mejor comportamiento mecánico a altas 
temperaturas. Por otra parte, estas aleaciones mantienen una buena estabilidad 
dimensional y, a diferencia de las cerámicas, son dúctiles a temperaturas elevadas. 
Todas estas características convierten a las aleaciones FeCrAl en muy atractivas para 
aplicaciones de alta temperatura en reactores GEN-IV. 
 
2.1. ¿Qué son las Aleaciones ODS? 
Las aleaciones endurecidas por dispersión de óxidos (aleaciones ODS) consisten 
en una matriz metálica (como Fe, FeCr, FeCrAl, NiCr o NiAl) con pequeñas partículas de 
óxidos (5-50 nm) tales como alúmina (Al2O3) o itria (Y2O3) homogéneamente dispersas en 
la matriz. 
 
Las aleaciones ODS base Fe o base Ni presentan una buena resistencia a la 
corrosión y un comportamiento mecánico excelente a temperaturas elevadas. También  
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presentan un buen comportamiento a la fluencia, en parte debido a la dispersión de 
óxidos, y en parte a la microestructura de granos grandes y alargados, característicos en 
estas aleaciones. 
 
El desarrollo de nuevas aleaciones FeCrAl reforzadas por la dispersión de 
partículas nanométricas de óxidos de itrio, resistentes a altas temperaturas y obtenidas 
por aleado mecánico (AM) o “mechanical alloying” (MA), mejora la resistencia a alta 
temperatura sin necesidad de sacrificar la excelente estabilidad de la aleación matriz. 
Esto es debido a que las aleaciones endurecidas por dispersión de óxidos combinan las 
características proporcionadas por los dispersoides con las propias de la aleación base. 
Permite, por tanto, el uso de metales en condiciones normalmente reservadas a los 
cerámicos estructurales menos seguros (Figura 2.1). 
 
De esta forma, las aleaciones ODS se emplean allí donde la combinación de 
resistencia a la corrosión y mecánica es de vital importancia. Aunque el ámbito de esta 
tesis versa sobre la aplicación de aleaciones ODS en elementos estructurales en los 
sistemas de generación de energía, existen otros ámbitos donde el uso de productos 
fabricados con aleaciones ODS es una realidad. Sus aplicaciones son muchas y variadas 
pero en general cualquier aplicación en la que el factor más importante sea la 
combinación de resistencia a la fluencia y resistencia a la oxidación a alta temperatura 
como pueden ser: tubos para intercambiadores de calor de alta temperatura (Figura 
2.2(a)), paletas guía (Figura 2.2(b)) o inyectores para quemadores (Figura 2.2(c)) [2][10]. 
 
 
Figura 2.1. Resistencia a la temperatura vs. Fuerza “útil” para distintos materiales: aleaciones, 
materiales compuestos y cerámicos. 
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Figura 2.2. Algunas aplicaciones de las aleaciones ODS (a) tubos para intercambiadores de calor 
de alta temperatura, (b) paletas guía y (c) inyectores para quemadores. 
 
2.2. Proceso de Fabricación 
El proceso de aleado mecánico fue estudiado y desarrollado por primera vez a 
mediados de los años 60 por John S. Benjamin en el laboratorio de investigación de 
INCO en un esfuerzo por encontrar el modo de combinar el endurecimiento por 
dispersión de óxidos con el endurecimiento por precipitación de la fase ´ en 
superaleaciones base Ni para aplicaciones en turbinas de gas [11]. Las aleaciones base 
Fe y base Ni son las más susceptibles para ser aleadas mecánicamente con estas 
partículas debido a la menor reactividad de la matriz con el refuerzo. Además estas 
aleaciones contienen Cr y Al para mejorar simultáneamente la resistencia a la corrosión 
y resistencia mecánica[12]. 
 
El término aleado mecánico fue introducido por E. C. McQueen a finales de los 
años 60 y la primera producción comercial de un material endurecido por dispersión 
obtenido por este método se realizó a principios de la década de los 70 con la aleación 
INCONEL MA754, seguida de las MA758 y MA6000; todas ellas, superaleaciones base Ni 
[13]. El éxito alcanzado con esta técnica ha dado lugar a una amplia investigación, que 
actualmente sigue en auge y que ha abierto el abanico de sus aplicaciones. La 
posibilidad de obtener materiales convencionales con propiedades muy superiores, así 
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como de superar las limitaciones presentes en métodos de fabricación perfectamente 
establecidos, permite atisbar un futuro prometedor a medio y largo plazo para esta 
técnica. El aleado mecánico no sólo se utiliza para la dispersión de una segunda fase 
sino también para ampliar los límites de solubilidad, refinamiento de los tamaños de 
grano cristalino hasta el rango nanométrico, transformaciones de fase, síntesis de nuevas 
fases cristalinas y cuasicristalinas, desarrollo de fases amorfas, inducción de reacciones 
químicas a bajas temperaturas, etc. 
 
Se trata de un proceso (Figura 2.3) por el cual los constituyentes (en polvo) de la 
aleación se mezclan y deforman en molinos de bolas de alta energía hasta formar una 
solución sólida con estructura de grano muy fino. El tamaño nanométrico de los óxidos 
de itrio introducidos asegura unos niveles elevados de resistencia mecánica a altas 
temperaturas. La AM supone además, la única manera de introducir dichos óxidos en la 
matriz metálica permitiendo una distribución homogénea de los mismos en la matriz. El 
procesado del material continúa con una etapa de consolidación que consiste en un  
compactado isostático en caliente (HIP - Hot Isostatic Pressing) seguido de extrusión en 
caliente. Dependiendo de la aplicación final también pueden ser necesarias etapas de 
laminación en caliente y/o laminación en frío seguido de tratamiento térmico (incluso 
varias repeticiones para espesores muy finos). 
Algunas de las aleaciones ODS comerciales se muestran en las Tabla 2.1 y Tabla 2.2. 
 
Tabla 2.1. Composición (wt. %) de algunas aleaciones comerciales ODS base Ni. 
Ni-base C Cr Al Ti W Fe N Y2O3 Ni 
MA 6000 0.06 15.0 4.5 2.3 3.9 1.5 0.2 1.1 Bal. 
MA 760 0.06 19.5 6.0  3.4 1.2 0.3 1.0 Bal. 
MA 758 0.05 0.330.0 0.3  0.5   0.6 Bal. 
 
Tabla 2.2. Composición (wt. %) de algunas aleaciones comerciales ODS base Fe. 
Fe-base C Cr Al Mo Ti N Y2O3 Fe 
MA957  0.01 14.0  0.3 1.0 0.27 Bal. 
ODM 751  16.5 4.5 1.5 0.6  0.5 Bal. 
MA956 0.01 20.0 4.5  0.5 0.045 0.5 Bal. 
PM2000 < 0.04 20.0 5.5  0.5  0.5 Bal. 
PM2010 < 0.04 20.0 5.5  0.5  1.0 Bal. 
  
INTRODUCCIÓN 








































Aplicaciones de las Aleaciones ODS Base Fe en los Sistemas de Generación de Energía 
10 
 
2.3. Aplicaciones de las Aleaciones ODS Base Fe en los Sistemas de 
Generación de Energía 
Como se ha mencionado anteriormente, las principales señas de identidad de 
las aleaciones ODS base Fe, y entre ellas la PM 2000 empleada en este trabajo de tesis, 
son una elevada resistencia a la corrosión y a la fluencia a temperaturas altas. Estas dos 
características las convierten en aleaciones muy interesantes para su uso como material 
estructural en diversos sistemas de generación de energía. La estabilidad 
microestructural de las aleaciones ODS a temperaturas elevadas es esencial para 
alcanzar una mayor eficiencia en la conversión energética de las centrales eléctricas 
actuales, tanto aquellas de combustibles fósiles como las nucleares o de fuentes 
renovables como la biomasa. En los siguientes párrafos se analizarán las principales 
características que convierten a las aleaciones ODS FeCrAl en principales candidatas en 
el diseño de las nuevas centrales eléctricas, entre las que cabe destacar los sistemas 
ADS y los intercambiadores de calor en calderas de centrales eléctricas de biomasa. 
Estas aplicaciones son las responsables del resurgir de estos materiales en la última 
década [14][15]. 
 
2.3.1. Material para Energía Nuclear 
Los futuros sistemas de generación de energía que utilizan la fisión y fusión 
nuclear crearán entornos operativos únicos para los materiales estructurales; es decir, 
altas temperaturas de trabajo y en presencia de radiación de partículas de alta energía. 
Los neutrones y otras partículas energéticas (iones) causan daños por radiación en los 
materiales cambiando la disposición y composición de un material en la escala atómica 
que pueden alterar las propiedades y dimensiones del material. Los cambios inducidos 
por la radiación en la estructura atómica pueden afectar a todas las propiedades del 
material, incluyendo las propiedades eléctricas, ópticas, magnéticas y mecánicas. 
Aunque muchas características y propiedades de los materiales pueden ser afectadas 
por los cambios inducidos por la radiación, los requisitos del diseño del material 
determinan qué cambios son relevantes. Por ejemplo, mientras que los cambios en las 
propiedades eléctricas y magnéticas pueden ser la preocupación más crítica para el 
rendimiento de los materiales semiconductores y poliméricos, los cambios más 
importantes a tener en cuenta para materiales metálicos estructurales son la 
degradación de las propiedades mecánicas y los cambios en el tamaño y la forma, es 
decir, la inestabilidad dimensional. Las propiedades mecánicas pueden cambiar de 
distintas maneras, incluyendo el endurecimiento/ablandamiento, la pérdida de 
ductilidad, la degradación de la tenacidad a la fractura y la mejora de la deformación 
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plástica dependiente del tiempo (fluencia). La alteración de las propiedades 
mecánicas se puede producir en un grado tal que algunos materiales quedan fuera de 
los requisitos de diseño, en particular la disminución de la ductilidad y la degradación de 
la tenacidad a la fractura. Las inestabilidades dimensionales inducidas por la radiación 
pueden ser variaciones en el volumen tales como hinchamiento o contracción de 
cavidades. La inestabilidad dimensional de los materiales estructurales expuestos a la 
radiación se convierte en el mecanismo de daño por irradiación más importante en 
componentes que requieren tolerancias dimensionales exigentes para su adecuado 
funcionamiento. Las aplicaciones como revestimiento del combustible, estructuras de 
contención de combustible y componentes de los canales de refrigeración requieren 
estabilidad dimensional para mantener una refrigeración adecuada y evitar puntos de 
acceso en los componentes del reactor de fisión. 
 
2.3.1.1. Efecto de la Irradiación 
La comprensión del daño por radiación y los efectos consecuentes sobre las 
propiedades de los materiales es de suma importancia para la integridad de los 
materiales estructurales para los reactores avanzados. Los materiales estructurales 
soportan el daño por radiación producido, principalmente, por neutrones de alta 
energía. La comprensión de su interacción con los átomos de la matriz y los procesos 
que lo siguen es fundamental para el desarrollo de aleaciones resistentes al daño por 
radiación. A continuación se presentarán los principales daños producidos por la 
radiación debidos a colisiones elásticas binarias. 
 
Como los neutrones se propagan a través de la red metálica, transfieren la 
energía a los átomos de la matriz a través del desplazamiento de átomos (dpa – 
displacement per atom) de sus posiciones en la red lo que produce defectos puntuales 
en la microestructura (Figura 2.4). El primer átomo colisionado se denomina PKA (Primary 
Knock-on Atom). Los defectos puntuales producidos por la radiación de neutrones 
incluyen vacantes simples y grupos o “clusters” de vacantes, intersticiales y gases de 
transmutación como el hidrógeno o el helio. Estos eventos pueden crear series de 
colisiones provocando la llamada cascada de desplazamiento. Los defectos, además, 
migran a través de la microestructura y se unen a los límites de grano, fronteras de fase, 
precipitados o segundas fases dispersas. 
 




Figura 2.4. (a) Esquema de colisión del neutrón con átomos de la red cristalina y (b) Formación de 
defectos puntuales (vacantes e intersticiales) y desplazamiento en cascada tras la radiación de 
neutrones y consecuente desplazamiento atómico. 
 
Es importante señalar que la mayoría del daño primario se elimina por 
aniquilación debido a la recombinación de vacantes y los sumideros de defectos (como 
partículas, dislocaciones y fronteras de grano). Sin embargo, a medida que pasa el 
tiempo, los defectos pueden aglomerarse para formar defectos cristalinos como bucles 
de dislocación, cavidades, agrupamientos, etc., los cuales pueden crecer y causar el 
hinchamiento macroscópico del material. 
 
Zinkle et al. [16], resumieron los principales efectos producidos por la radiación y 
las condiciones de temperatura de irradiación y dosis (algunos de los cuales se muestran 
en la Figura 2.5) donde TM es la temperatura de fusión (TM – Melting Temperature): 
- Endurecimiento y fragilización por radiación (<0.4TM, >0.1 dpa) causando un 
aumento significativo del límite elástico y resistencia a la tracción acompañadas 
de una reducción en la ductilidad. 
- Inestabilidades de fase de la precipitación inducida por la radiación (0.3-0.6TM, 
>10 dpa). 
- Fluencia de irradiación como resultado de la interacción entre la fluencia 
térmica convencional y fluencia inducida/facilitada por la irradiación (<0.45TM, 
>10 dpa). 
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- Hinchamiento volumétrico debido a la formación de cavidades y burbujas (0.3-
0.6TM, > 10 dpa). 
- Fragilización por hidrógeno a alta temperatura (>0.5TM, >10 dpa). 
 
 
Figura 2.5. Principales efectos producidos por la radiación y rango de temperaturas a la que se 
forman. 
 
Un método para aumentar la resistencia al daño por radiación en materiales 
metálicos es producir aleaciones con una microestructura que contenga una alta 
densidad de sitios donde se capture y recombinen los defectos puntuales [17]. Defectos 
como precipitados, fronteras de fase y pequeñas inclusiones proporcionan en la red 
cristalina esos sitios donde los defectos puntuales generados por la radiación quedan 
atrapados (sumideros) o se recombinan. La coalescencia de vacantes, gases de 
transmutación y dislocaciones que provocan fragilidad e hinchamiento del material se 
ve impedida cuando los defectos puntuales se encuentran atrapados en estos sitios de 
la red cristalina. Mientras que la recombinación de vacantes e intersticiales elimina 
ambos defectos de la red cristalina y, esencialmente, "curan" el material. 
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2.3.1.2. Reactores de Fisión 
El diseño y desarrollo de la nueva generación de reactores de fisión nuclear 
(conocidos como reactores de Generación IV) pretende desarrollar reactores más 
eficientes, seguros, de mayor duración (por encima de 60 años) y viables 
económicamente comparados con los reactores nucleares actuales [18]. En la Tabla 2.3 
se encuentran resumidos seis diseños de reactores seleccionados como los más 
interesantes. En ella se incluye información del tipo de reactor, refrigerantes y 
temperatura aproximada del núcleo. 
 
Tabla 2.3. Resumen de los diseños de los sistemas de reactores Gen-IV [19]. 




del núcleo (ºC) 
Reactor rápido refrigerado con 
gas (GFR – Gas-Cooled Fast 
Reactor) 
Media Gas (p.e. He) Rápido 850 
Reactor refrigerado con Pb (LFR 






Reactor de sal fundida (MSR – 






Reactor rápido refrigerado con 






Reactor de muy alta 






Reactor refrigerado con agua 
supercrítica (SCWR – Super 
Crítical Water-Cooled Reactor) 
Media Agua Térmico/Rápido 280-620 
 
Entre las diversas tecnologías de reactores sugeridos, el desarrollo de los 
reactores de muy alta temperatura (Figura 2.6(a)) y reactor rápido enfriado con Na 
(Figura 2.6(b)) tienen la mayor prioridad. A diferencia de los reactores actuales LWR, en 
los VHTR y SFR los materiales estructurales deben soportar temperaturas mucho más 
altas, ambientes extremadamente corrosivos y mayores dosis de neutrones, los cuales 
están más allá de la experiencia de las centrales nucleares actuales y en donde los 
materiales utilizados actualmente no pueden ser empleados. Por lo que buscar un 
material estructural alternativo es fundamental para el éxito operacional de la planta. 
Durante las últimas décadas se ha estado realizando una gran cantidad de trabajo 
para entender los efectos de la radiación sobre los materiales empleados en programas 
de materiales para reactores previos. En base a esto, se han seleccionado distintos 
materiales para su uso en distintos componentes de los reactores Gen-IV. 
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Figura 2.6. (a) Esquema de reactor de muy alta temperatura (VHTR) y (b) esquema de reactor 
rápido enfriado con Na (SFR). 
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Éstos se muestran en la Tabla 2.4, donde la opción primaria (P) se refiere a 
materiales con una base de datos razonable y el objetivo principal sería obtener 
resultados para aplicaciones específicas. Por otro lado, las opciones secundarias (S) se 
refieren a materiales prometedores que aún necesitan una extensa investigación y 
desarrollo de base de datos. Debido al mayor tiempo de vida del reactor es necesario 
desarrollar nuevas metodologías de diseño, así como calendarios  de ensayos 
“acelerados” seguidos de extrapolaciones a las condiciones más probables de trabajo, 
incluyendo la determinación del daño por radiación y modelización de las propiedades 
de la microestructura. En particular, para el caso de los reactores SFR, son de gran 
interés aquellos materiales que presenten bajo potencial de activación, alta 
temperatura de operación, una buena resistencia a la corrosión y una baja sensibilidad 
a la radiación neutrónica [20]. A continuación se describirán brevemente los materiales 
más prometedores: aceros ferríticos/martensíticos de activación reducida (RAFM – 
Reduced Activated Ferritic Martensitic) y ODS ferríticos. 
 
Tabla 2.4. Resumen de varios materiales estructurales candidatos para los reactores Gen-IV [18]. 












GFR P P P P - P P 
LFR P P S - - S S 
MSR - - - P P S S 
SFR P P P - - - - 
VHTR S - - P P S P 
SCWR P P S S - - - 
P = Opción Primaria, S = Opción Secundaria 
 
 RAFM: 
Debido a su composición química, se espera que presenten después de la 
operación de la planta periodos de desactivación mucho más rápidos que los 
materiales estructurales utilizados en los reactores actuales LWR. Esta característica es de 
especial importancia desde el punto de vista de los residuos radiactivos que se 
generarán, ya que la mayor parte de la radiactividad provendrá de los materiales 
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estructurales. Además, en el desarrollo de estos materiales tienen también especial 
relevancia los criterios de seguridad y medioambientales. 
 
Sin embargo los aceros RAFM presentan un problema de fragilización a 
temperaturas de trabajo superiores a los 550 ºC como consecuencia de la 
desestabilización microestructural que sufre la martensita a esas temperaturas, lo que 
obliga a introducir en el diseño del reactor un complicado sistema de refrigeración para 
los componentes estructurales de la primera pared del reactor. En la actualidad, se 
están fabricando aceros RAFM aleados mecánicamente con Ti y partículas de óxido de 
itrio para tratar de elevar la temperatura de trabajo hasta los 800 C bajo altas dosis de 
radiación neutrónica [21][22]. 
 
 ODS Ferríticos: 
En base al efecto del daño por radiación mostrado, parece que las aleaciones 
ODS ferríticas son especialmente adecuadas para abordar la fragilidad inducida por la 
radiación y prevención del hinchamiento. Como puede verse en la Figura 2.7, la matriz 
ferrítica presenta una mayor resistencia a la formación de cavidades e hinchamiento. 
Además, las partículas de óxido aumentan la resistencia a la radiación de los metales, 
proporcionando una alta densidad de recombinación de los defectos puntuales. 
 
 
Figura 2.7. Formación de cavidades tras 50 dpa (a) estructura cúbica centrada en las caras (FCC 
– Face Centered Cubic) y (b) estructura cúbica centrada en el cuerpo (BCC – Body Centered 
Cubic). 
 
El He producido por las reacciones de transmutación dentro de la estructura del 
material se convierte en un tema crítico cuando se acumula en las fronteras de grano o 
llega a ser una gran burbuja capaz de continuar su crecimiento [23]. Si el He queda 
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atrapado en las partículas de óxido, las fronteras de grano no tendrán posibilidad de 
formar grietas intergranulares mientras que simultáneamente puede evitarse el 
fenómeno de hinchamiento.  
 
Estas partículas de óxido también aumentan la resistencia a la tracción y 
resistencia a la fluencia del material base impidiendo el movimiento de las 
dislocaciones, lo que retrasa el inicio de la deformación plástica y aumenta la 
resistencia a la fluencia. Dado que tanto la fuerza y la resistencia a la radiación es 
proporcional al espaciado y densidad de los dispersoides se han realizado diversos 
estudios para el desarrollo de aleaciones con dispersiones finas de partículas [24]. Dicha 
búsqueda en aleaciones ODS ferríticas ha producido aleaciones con notables 
propiedades mecánicas y resistencia a la radiación, las cuales se consideran 
candidatas prometedoras para aplicaciones estructurales en futuros sistemas nucleares 
[25][26]. Además, se ha encontrado [27] que el aumento del contenido en Cr de la 
aleación mejora la resistencia a la corrosión manteniendo un comportamiento similar a 
fluencia. 
 
El problema que se encuentra en los aceros ODS es la anisotropía en las 
propiedades mecánicas debido a los procesos de extrusión y/o laminación empleados 
en el proceso de fabricación tras el aleado mecánico [26]. Tratamientos térmicos 
posteriores, pueden minimizar este problema al generar microestructuras de grano 
equiáxico como la conseguida en los estadios intermedios del proceso de recuperación 
mostrado en este trabajo de tesis. 
 
 Aleaciones Ferríticas Nanoestructuradas (NFA – Nano-featured Alloys): 
Actualmente, se está desarrollando una nueva clase de aleación ferrítica 
endurecida con dispersión de óxidos llamadas aleaciones ferríticas nanoestructuradas 
(NFA) para resistir los cambios inducidos por la radiación en las propiedades mecánicas, 
mientras que se mantiene la resistencia a altas temperaturas y resistencia a la fluencia. 
Las aleaciones NFA contienen una alta densidad de “clusters” ultra-finos de tamaño 
nanométrico que, predominantemente,  contienen Y, O y Ti, llamados “nanoclusters” 
(NCs). Varios estudios realizados con distintas técnicas [28][29] sugieren que los NCs se 
forman durante la extrusión y que los átomos asociados a los NCs residen en sitios de la 
red cristalina BCC, lo que les diferencia de las aleaciones ODS con dispersión de una 
segunda fase (dispersoides). Miller et al. [30][31], además, han demostrado que los NCs 
resisten el engrosamiento y previenen el crecimiento del grano después del 
envejecimiento isotérmico a 1300 ° C. Trabajos posteriores [32] también han demostrado 
que los NCs son resistentes al engrosamiento y la disociación después de la irradiación 
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de iones y pueden proporcionar sitios eficientes de captura de defectos puntuales. En la 
actualidad se está llevando a cabo una extensa investigación para modelizar y tener un 
mejor entendimiento de los procesos que gobiernan la formación de los NCs así como la 
estructura cristalina de estos “clusters” en las aleaciones NFA [33]. 
 
 Sin embargo, debe indicarse que las características de los NCs son dependientes 
de la composición de la aleación por lo que no debe generalizarse su comportamiento 
bajo tratamientos térmicos, etc., sin evidencias definitivas [17]. Los mecanismos de 
formación de estos nanoclusters aun se encuentran bajo investigación, aunque 
recientemente se ha comunicado una nueva teoría de amorfización y 
nanocristalización [34]. 
 
2.3.1.3. Reactores ADS 
Otra aplicación estructural, dentro del mundo de la energía nuclear, para la cual 
las aleaciones ODS son firmes candidatas, es en la ventana en los reactores sub-críticos 
guiados por acelerador (sistemas ADS). Éstos son un concepto de reactor avanzado 
destinado fundamentalmente al quemado de combustibles con altas concentraciones 
de actínidos. Los actínidos minoritarios se caracterizan por tener fracciones de neutrones 
diferidos muy bajas, por lo que se plantea mantener la población neutrónica mediante 
una fuente externa. Los diseños más habituales de ADS (Figura 2.8) proponen un 
acelerador de protones de alta intensidad dirigido hacia un objetivo de espalación 




Figura 2.8. Esquema de reactor ADS. 




Los sistemas ADS han sido concebidos tanto como medios para generar energía 
eléctrica como para la transmutación de residuos nucleares contenidos en los 
combustibles descargados de las centrales nucleares, de modo que los beneficios serían 
dobles. Los transuránidos y los productos de fisión de larga vida media generados en 
dichos combustibles son transmutados en estos sistemas ADS transformándolos en otros 
que tienen una intensidad y duración del impacto radiológico menor que los originales. 
 
En la actualidad, se barajan dos tipos de reactores ADS: los diseños con y sin 
ventana. Aunque el diseño sin ventana tiene la ventaja de la ausencia de una barrera 
física entre el haz de protones y el objetivo de espalación, presenta dos inconvenientes 
muy serios. Primero, la ausencia de ventana elimina la barrera física de contención que 
impide que los productos radiactivos del blanco de espalación contaminen la línea del 
haz de protones; y segundo, es necesario un control muy estricto de la zona de 
contacto entre LBE y el vacío de la línea del haz. La presión máxima encima de la 
superficie del blanco no ha de ser superior a 10-4 – 10-3 mbar, ya que a presiones 
superiores se forma un plasma por la interacción del haz de protones con los gases y 
vapores del LBE que produciría tanto un proceso de sputtering sobre los materiales 
estructurales de la zona, como un calentamiento significativo de las paredes del 
contenedor. 
 
Por otra parte, los diseños con ventana evitan estos problemas. La ventana es 
una pieza metálica que separa herméticamente el vacío del acelerador de protones 
del líquido de espalación (Figura 2.8.). El problema técnico de diseño más difícil para 
esta opción es garantizar la estabilidad e integridad de la ventana bajo condiciones de 
trabajo extremadamente duras. Éstas incluyen cargas térmicas cíclicas, la exposición a 
un líquido muy corrosivo como el LBE y un bombardeo muy intenso de protones del haz 
del acelerador y de neutrones del líquido de espalación. Como resultado de estos 
factores el principal reto es encontrar un material que permita una duración en servicio 
de la ventana superior a los tiempos actuales, estimados en 5 - 6 meses.  
 
Los resultados del proyecto europeo SPIRE [6] indicaron que los aceros RAFM, y 
de forma más concreta los aceros 9–12%Cr–MoVNb y en especial el acero con 
denominación comercial T91, parecen ser los más adecuados para el diseño de la 
ventana. Sin embargo, los resultados de proyectos de investigación PDS-XADS [7], donde 
se analizan las distintas alternativas para la ventana del blanco en un reactor refrigerado 
por gas, indican que para un haz de protones de 600 MeV y 6 mA incidiendo sobre un 
objetivo de LBE la ventana sufriría daños del orden de 210 dpa por año. Si se considera 
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un límite operativo para el acero T91 de unos 80 dpa, resulta que la ventana del blanco 
debe sustituirse al menos una vez cada 5-6 meses. Sin embargo, en otros trabajos de 
investigación [35][36] se apunta que las aleaciones ODS Fe-Cr-W-Ti reforzadas con Y2O3 
son un material que mejora las propiedades del T91. En particular, mejoran su resistencia 
a la erosión (muy acusada por las ondas de choque asociadas al haz de protones 
dentro de la ventana) y la resistencia a la fluencia a alta temperatura. Por último, cabe 
citar además, la mayor estabilidad microestructural de las aleaciones ODS ferríticas 
frente a la microestructura ferrítico/martensítica del T91. Aunque, por otro lado, la baja 
tenacidad que presentan [37] y la falta de una información precisa de su 
comportamiento bajo irradiación, amenazan la viabilidad de usar este tipo de material. 
En la actualidad, existen varios proyectos de investigación en marcha [38][39] que 
tratan de solventar estos problemas de las aleaciones ODS para que su aplicación en un 
reactor ADS sea una realidad. 
 
2.3.2. Intercambiador de Calor en Centrales Eléctricas de Biomasa 
Por otra parte, y debido al fuerte compromiso que existe en Europa para 
potenciar las energías renovables [10], son muchos los proyectos de investigación, 
nacionales y europeos, encaminados a aumentar la eficiencia en la conversión 
energética de las centrales eléctricas alimentadas por energías renovables. Dentro de 
este marco, las tecnologías e investigaciones dirigidas a desarrollar plantas de biomasa 
con una mayor eficiencia en la conversión de energía son, por tanto, esenciales. La 
Figura 2.9 muestra una central de biomasa en funcionamiento. 
 
Sin embargo, la eficiencia del proceso depende de la temperatura máxima 
alcanzada en el ciclo, lo que generalmente implica el aumento de la temperatura 
máxima de funcionamiento de la central. Los sistemas de turbinas de gas de ciclo 
combinado (CCGT - Combined Cycle Gas Turbine) podrían alcanzar una eficiencia, en 
promedio, del 45% o superior, lo que comparado con el 35% de las plantas 
convencionales representa un avance significativo. Sin embargo, para conseguir estos 
valores de eficiencia en las operaciones de CCGT es necesario desarrollar un 
intercambiador de calor que trabaje a temperaturas y presiones del orden de 1100 ⁰C y 
15-30 bares respectivamente [2], en una atmósfera altamente corrosiva (ver tubo del 
intercambiador de calor en la Figura 2.9). Esto a su vez requiere de tubos metálicos que 
puedan sobrevivir a temperaturas de hasta 1150 °C. Los resultados presentados por 
Jaeger y Jones [40] han demostrado la viabilidad de la aleación PM 2000 para trabajar 
bajo estas condiciones tan exigentes siempre y cuando presenten una microestructura 
adecuada ya que, como es de esperar, la resistencia a la fluencia se ve influida por la 
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forma y tamaño de grano [41]. Esta microestructura adecuada se consigue tras 
tratamientos térmicos que implican la recristalización del material y que generarán 
estructuras de granos enormes tan convenientes para la resistencia a la fluencia [42]. 
 
A pesar de las ventajas que parecen ofrecer estas aleaciones, también 
presentan ciertos inconvenientes. El más relevante es que microestructuras con 
relaciones de aspecto (GAR – Grain Aspect Ratio) tan altas dan lugar a propiedades de 
fluencia anisotrópicas, mostrando unas propiedades óptimas cuando la tensión está 
alineada con el eje mayor del grano, y bastante peores cuando la tensión actúa de 
forma transversal. Otro de los problemas que presentan es el alineamiento de la 
microestructura de recristalización con la dirección de la deformación, lo que significa 
que en un producto extruido, como un tubo, los granos con altas relaciones de aspecto 
se alinean en la dirección longitudinal al eje del tubo. Y además, este alineamiento no 
puede eliminarse ni siquiera con tratamientos térmicos direccionales. 
 
Por lo tanto, la dirección de máxima resistencia a la fluencia para estos 
materiales es ortogonal a la dirección de máxima tensión de fluencia. Esto hace que la 
resistencia en la dirección circunferencial del tubo no sea más que un 20% de la que 
presenta en dirección longitudinal, en el mejor de los casos. Asimismo, los datos 
experimentales indican que la vida en servicio (~ 14,500 h / 1100 ˚C / 5.9 MPa) es sólo un 
10% de la que se requiere para tubos de intercambiadores de calor de alta temperatura 
(100000 h). 
 
Los trabajos de Capdevila y Bhadeshia [12][43][44][45] demostraron que la 
manera de evitar este tipo de inconvenientes, al mismo tiempo que se mejora la 
resistencia a la fluencia, es adaptar la tendencia natural de los granos a alinearse en la 
dirección de deformación. Para ello se sugiere conjugar el proceso de deformación 
(extrusión) con otro de torsión. De esta manera, durante la recristalización, los granos 
grandes se desarrollaran en forma helicoidal a lo largo del tubo, lo que mejora la 
resistencia a la fluencia biaxial.  
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Figura 2.9. Imagen de una central de biomasa e imagen de la caldera de combustión con un 
tubo del intercambiador de calor en funcionamiento. 




Esta microestructura, denominada GRAINTWIST, está formada por granos 
fuertemente anisótropos y con una orientación helicoidal que se consigue por medio de 
una técnica de procesado altamente novedosa (extrusión torsionada). Esta técnica de 
procesado ha sido desarrollada en colaboración con las Universidades de Liverpool y 
Cambridge en el Reino Unido y las empresas Plansee GmbH y MSR GmbH en Alemania, 
y consiste en extruir el material a través de una boca de extrusión formada por tres 
cilindros móviles (Figura 2.10(a)). De esta manera, tras un calentamiento térmico 
posterior, se induce la recristalización del material deformado, siguiendo una trayectoria 
helicoidal. GRAINTWIST supone una mejora significativa de la resistencia a la fluencia 
biaxial (Figura 2.10(b)). 
 
Otro factor a tener en cuenta a la hora de optimizar estas aleaciones, es la 
influencia que la composición química tiene en la resistencia a la fluencia y a la 
oxidación. Así, se ha comprobado que en las aleaciones ODS base hierro que contienen 
bajos niveles de Y2O3 (<0.2 % masa), la resistencia a la oxidación es óptima mientras que 
para la resistencia a la fluencia el contenido óptimo se encuentra en torno a 0.5 % 
masa. Esto sugiere que para encontrar un comportamiento óptimo a fluencia y a 
oxidación hay que actuar también sobre el contenido de Y2O3. 
 
 
Figura 2.10. (a) Proceso de extrusión torsionada y (b) mejora de las propiedades de fluencia 
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El desarrollo tecnológico de esta microestructura, mostrada en la Figura 2.11, ha 
sido posible a partir de un control preciso del proceso de recristalización en donde un 
material con granos de un tamaño inferior a una micra se transforma en uno con granos 
de varios milímetros de longitud. Determinar y describir el mecanismo por el cual tiene 
lugar este cambio microestructural tan acusado es el objetivo de esta tesis. 
 
 
Figura 2.11. Estructura de grano helicoidal y partículas de itria en la frontera de grano 
identificadas con STEM (según Capdevila et al [46]). 
 
2.4. Proceso de Recristalización en Aleaciones ODS 
Cuando se deforma plásticamente un metal a temperaturas bastante inferiores 
al punto de fusión, la mayor parte de la energía empleada se disipa como calor. Sin 
embargo, parte de ella se almacena en el metal como energía de deformación que se 
acumula en forma de dislocaciones y defectos puntuales. Al calentar de nuevo este 
metal ocurren dos procesos que disminuyen la energía interna almacenada: 
recuperación y recristalización. 
 
Además de los procesos antes mencionados y dependiendo del tiempo y de la 
temperatura a la que se caliente el metal, puede presentarse un tercer proceso 
denominado crecimiento de grano, como consecuencia de la continuación del 
recocido una vez completada la recristalización. 
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Para seguir la evolución de la microestructura en estas etapas, se sigue la 
evolución de una propiedad como es la textura del metal. 
 
2.4.1. Textura 
Un material policristalino está compuesto, como su propio nombre indica, por 
varios cristales cada uno orientado de manera específica respecto de la muestra. Se 
dice que un material posee textura cuando tiene una distribución no aleatoria de las 
orientaciones cristalográficas de los granos que lo componen. Tras el aleado mecánico 
o colada continua de los aceros, los granos deberían tener, en promedio, orientaciones 
próximas a la aleatoria. Sin embargo,  durante la extrusión, laminado o tratamiento 
térmico, ciertas orientaciones son más favorables energéticamente y se desarrolla la 
textura [47].  Además pueden encontrarse ciertas texturas preferenciales con nombres 
específicos dependiendo del material y el procesado. La textura puede medirse de 
manera global (textura global) con la técnica de difracción de rayos X y/o de forma 
local (textura local o microtextura) mediante la técnica de difracción de electrones 
retrodispersados (EBSD – Electron Backscatter Diffraction). En un último término, las 
orientaciones de los granos y/o subgranos tienen una influencia directa sobre las 
propiedades mecánicas del material que se refleja en el comportamiento anisotrópico 
[48]. 
 
2.4.1.1. Representación de la Textura 
Cada orientación cristalográfica viene dada por la relación existente entre el 
sistema de referencia cristalino (Zc) y un sistema externo o sistema de referencia de la 
muestra (ZS) determinado por la dirección de laminación (RD – Rolling Direction), 
dirección normal (ND – Normal Direction) y transversal (TD – Transvers Direction) de la 
misma y que se encuentran esquematizados en la Figura 2.12. Dicha relación entre 
ambos sistemas de referencia se puede expresar de diferentes formas, siendo las 
utilizadas en esta tesis: índices de Miller, ángulos de Euler y rotación ángulo/eje. 
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Figura 2.12. Sistema de referencia de la muestra y cristalino. 
 
 Índices de Miller (orientación ideal) {hkl}<uvw>: 
Donde el plano {hkl} es paralelo al plano de laminación/extrusión y la dirección 
<uvw> paralela a la RD (<uvw>ǁRD). Esta notación es la empleada para la 
representación y análisis mediante figuras de polos (PF – Pole Figure) y figuras de polos 
inversas (IPF – Inverse Pole Figure). 
 
Las figuras de polos (hkl) (Figura 2.13) representan la orientación de un plano 
normal dado (polo) respecto al sistema de referencia de la muestra sobre una 
proyección estereográfica. Se trata, por tanto, de una proyección de la densidad de un 
polo cristalino en una determinada dirección espacial. 
 
 
Figura 2.13. Figura de polos para cristales con simetría cúbica. 
 
Proceso de Recristalización en Aleaciones ODS 
28 
 
La figura inversa de polos está formada por proyecciones bidimensionales que 
reflejan la orientación de la muestra con respecto al sistema de referencia cristalino. Se 
registra la densidad de polos de los planos {hkl} paralelos a una dirección dada de la 
muestra sobre un triángulo característico del sistema cristalino del material [49]. De 
acuerdo con la simetría cristalina no es necesario representar la figura de polos 
completa sino únicamente uno de los triángulos unitarios [50]. Para fases cúbicas, como 
es nuestro caso, los vértices del triángulo (Figura 2.14) se corresponden con granos cuyas 
direcciones <100>, <110> y <111> son paralelas a la dirección de proyección de la IPF 
(RD en este caso) y las orientaciones intermedias se representan con colores mezcla de 
los primarios. Sin embargo, todos los granos cuyos planos sean paralelos al plano de la 
muestra especificado estarán localizados en la misma posición dentro del triángulo 
independientemente de las rotaciones respecto a dicho eje pero pueden tener 
orientaciones significativamente distintas. Por este motivo son al menos necasarios dos 
IPF con distintas direcciones de la muestra para mostrar la orientación completa [51]. 
 
Por todo esto, los mapas IPF resultan de gran utilidad para el análisis de 
materiales con texturas de fibra intensas así como para el análisis de orientaciones 
preferenciales paralelas a una dirección de la muestra específica. 
 
 
Figura 2.14. Figura IPF, para cristales con simetría cúbica, representando en colores las 
orientaciones cristalinas. 
 
 Ángulos de Euler (φ1, Φ, φ2): 
Los tres ángulos de Euler especifican la rotación del sistema ZS hasta superponerlo 
al sistema ZC empleando la convención de Bunge [52], que se muestra en la Figura 2.15. 
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Figura 2.15. Descripción de las rotaciones a través de los ángulos de Euler (φ1, Φ, φ2) 
empleando el convenio de Bunge [52]. 
 
Mediante los ángulos de Euler se puede expresar completamente la orientación 
de un cristal [53] a través de la función de distribución de orientaciones (ODF – 
Orientation Distribution Function).  Se define la ODF como la densidad de población 
asociada a una orientación dada [54]. Matemáticamente cada una de las rotaciones 
descrita por el ángulo de Euler correspondiente se describe con una matriz ortogonal. La 
rotación resultante (g) se expresa con la matriz producto de las asociadas a cada 
ángulo de Euler. El dominio de definición de g en el espacio de las orientaciones, 
también llamado espacio de Euler (Figura 2.16), es: 
 
0 ≤ φ1 ≤ 2π,  0 ≤ Φ ≤ 2π,  0 ≤ φ2 ≤ 2π   (2.1) 
 
La ODF es la fracción volumétrica (V) de cristales en el entorno dg del punto g en 
el espacio de Euler: 
 
    
  
 
            (2.2) 
 y 
                   (2.3) 
 




Figura 2.16. Espacio de Euler para cristales con simetría cúbica (a) representación en tres 
dimensiones y (b) representación en dos dimensiones, secciones φ2 = constante. 
 
 Par ángulo de desorientación / eje de rotación (w°/<uvw>): 
Es la manera más ampliamente usada para describir la desorientación entre 
granos vecinos. A partir de esta información se pueden representar los histogramas de 
frecuencias de ángulos de desorientación y la distribución de ejes de rotación en un 
determinado rango angular (seleccionado según se requiera para cada caso de 
estudio). Esta distribución de ejes de rotación puede representarse sobre la imagen 
reconstruida de la microestructura, donde las fronteras de grano se marcan con el color 
del eje de rotación específico (Figura 2.17). 
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Figura 2.17. Representación en mapa reconstruido de los ejes de rotación específicos en el rango 
de desorientación (20 – 40º). 
 
 
2.4.1.2. Texturas en BCC 
Las texturas en materiales BCC son generalmente más complejas que las de los 
FCC. Además, para el Fe y aceros de bajo contenido en C, las texturas de deformación 
son independientes de la composición y el procesado e, incluso, inhomogeneidades 
microestructurales como bandas de cizalla tienen muy poca influencia [55]. Tiene 
especial interés la sección φ2=45° de ODF, ya que en ella se presentan los principales 
componentes de textura de laminación y recristalización para materiales con estructura 
BCC (Figura 2.18). 
 
 Texturas de laminación: 
Describiendo la textura en función de los índices de Miller, se tiene que los 
metales BCC poseen una textura de laminación en frío caracterizada por dos tipos de 
componentes: 
- Fibra α o componentes con la dirección <110> paralela a la dirección de 
laminación (que además constituye el eje de la fibra), que se extiende entre los 
planos {100} y {111}. 
- Fibra γ o componentes con el plano {111} paralela al plano de laminación 
estando comprendida la dirección entre los límites <211> y <110>. El eje de la 
fibra se corresponde con <111>ǁND. 
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 Textura de recristalización: 
Durante la recristalización de los materiales con estructuras BCC se produce una 
intensificación de las componentes situadas en torno a la fibra γ en detrimento de las 
componentes con {100}<uvw>. Este es el caso de materiales como el Fe y los aceros 
ferríticos. La intensidad de la fibra γ será mayor cuanto menor contenido en intersticiales, 
carbono y nitrógeno posea la aleación en solución sólida [56]. 
 
Generalmente se observa que los granos con orientación de fibra  tienen mayor 
energía almacenada, mientras que la energía de los granos con orientación de fibra  
es menor [55]. 
 
 
Figura 2.18. (a)Espacio de Euler con las principales texturas de fibra para metales BCC y (b) 
corte de la sección φ2 = 45°, mostrando los principales componentes de textura para 
estructuras BCC. 
 
2.4.2. Efecto del Tratamiento Térmico 
La microestructura de un material deformado posee una alta cantidad de 
dislocaciones y de energía almacenada. Si esa microestructura es sometida a un 
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tratamiento térmico evolucionará de forma que los defectos introducidos en la 
deformación (dislocaciones) cambien a una configuración de menor energía, 
reduciendo así la energía almacenada y recuperando, total o parcialmente, sus 
propiedades originales. Esta evolución incluye tres etapas que a veces pueden llegar a 
solaparse: recuperación o restauración, recristalización y crecimiento de grano, siendo 
distinta la fuerza motriz implicada en cada una de ellas [55]. Éstas, además, pueden 
tener lugar en condiciones “dinámicas”, es decir, durante el procesado termomecánico 
de extrusión o laminación en caliente o en condiciones “estáticas”, esto es, durante un 
tratamiento térmico posterior al procesado, como puede ser un tratamiento de 
recocido. Este tipo de tratamiento térmico consiste en calentar el metal hasta una 
temperatura determinada, mantenerlo a esa temperatura durante un tiempo 
determinado para, finalmente, dejar que se enfríe lentamente. 
 
2.4.2.1. Recuperación 
La recuperación es la suma de todos los procesos debidos a migración de 
dislocaciones, principalmente aniquilación y reconfiguración, para conseguir el alivio de 
tensiones internas producidas en la deformación. Incluye varias etapas, las cuales se 
encuentran representadas de forma esquemática en la Figura 2.19.  
 
 
Figura 2.19.Evolución microestructural durante el proceso de recuperación: (a) maraña de 
dislocaciones, (b) formación de celda, (c) aniquilación de dislocaciones en el interior de las 
celdas, (d) formación de subgrano y (e) crecimiento de subgrano (según F. J. Humphreys et al. 
[55]). 
 
En esta figura puede verse claramente la evolución microestructural desde la 
maraña de dislocaciones inicial (microestructura de deformación, Figura 2.19(a)) hasta 
la formación de subgranos (Figura 2.19(d)), pasando por la reorganización de 
dislocaciones en las llamadas celdas de deformación (Figura 2.19(b)) debida a la 
poligonización y posterior aniquilación de dislocaciones del interior de las celdas (Figura 
2.19(c)). Finalmente, tras la formación del subgrano, puede tener lugar el crecimiento 
del subgrano formado (Figura 2.19(d)) debido a los mecanismos de migración de 
subfronteras y rotación y coalescencia de subgranos. 




Durante la deformación se produce un número desigual de dislocaciones de 
cada uno de los dos signos (Figura 2.20(a)), por lo que el exceso de uno de los signos no 
puede ser aniquilado (Figura 2.20(b)). Ese exceso de dislocaciones se reorganizará en 
configuraciones de menor energía (celda, Figura 2.20(c)). Estas paredes de 
dislocaciones pueden continuar disminuyendo su energía si las dislocaciones del interior 
de las celdas se aniquilan o migran y se adhieren a las paredes de las celdas. La 
desorientación va aumentando progresivamente hasta que se transforman en fronteras 
de bajo ángulo (LAGB – Low Angle Grain Boundary), que delimitan subgranos y cuyas 
desorientaciones  corresponden a 4º < θ < 15º (Figura 2.21). 
 
 
Figura 2.20. Proceso de poligonización (a) estado deformado, (b) aniquilación de dislocaciones y 
(c) formación de la pared de la celda. 
 
 
Figura 2.21.Frontera de grano entre dos granos con distinta orientación cristalográfica. 
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El proceso de recuperación tiene influencia sobre la siguiente etapa de 
recristalización debido a que ambos están dirigidos por la misma fuerza motriz, esto es, la 
disminución en la energía almacenada durante el procesado, por lo que son procesos 
competitivos. Cuanto mayor sea la recuperación del material menor será la fuerza 
motriz para que la recristalización tenga lugar. Sin embargo, la recristalización no puede 
ocurrir sin una etapa previa de recuperación, aunque no tienen que ocurrir 
necesariamente todas las etapas descritas para el proceso de recuperación. Por esto, 
no todos los materiales ni todos los tratamientos térmicos presentan necesariamente 
cada uno de estos procesos. 
 
 Recuperación Dinámica (DRV – Dynamic Recovery): 
La recuperación dinámica durante la deformación en caliente se caracteriza por 
la formación de microestructuras de deformación en las que normalmente  ha tenido 
lugar la aniquilación y reorganización de las dislocaciones en las paredes de baja 
energía que delimitan el subgrano poligonizado. La recuperación posterior implicará por 
tanto el crecimiento de los subgranos. 
 
2.4.2.2. Recristalización 
La recristalización es un proceso por el cual se forman nuevos granos, con muy 
baja densidad de dislocaciones, debido a la formación de fronteras de alto ángulo 
(HAGB – High Angle Grain Boundary) con desorientaciones θ > 15º (Figura 2.21). La 
orientación de estos granos, además, puede ser distinta a la de la zona deformada que 
los rodea. Para que la recristalización tenga lugar se requiere tanto inestabilidad 
termodinámica (nucleación), como mecánica y cinética (HAGBs con alta movilidad). Si 
una no se cumpliera, prevalecería el proceso de recuperación. 
 
Además, se encuentra que durante el recocido, la nucleación de granos 
recristalizados en un acero laminado en frío se da en lugares preferentes como son las 
fronteras de grano, bandas de transición o partículas de segundas fases. En función de 
este lugar preferencial de nucleación, la orientación cristalográfica del grano formado 
se va a ver afectada [57]. Los granos con la componente {111}, por ejemplo, nuclean 
generalmente en lugares adyacentes a las fronteras de grano [58][59]. La nucleación 
con orientación aleatoria está relacionada con la nucleación estimulada por partículas 
(PSN – Particle Stimulate Nucleation), en la que los nuevos granos presentan 
orientaciones al azar y no están relacionadas con las componentes principales de la 
textura de deformación, sino con la deformación local en torno a la partícula. Por su 
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parte, la nucleación de baja energía almacenada está relacionada con la migración 
de las fronteras de grano inducida por deformación (SIBM – Strain Induce Boundary 
Migration) y se suele dar en aceros que presentan una reducción en frío baja. En SIBM se 
asume que existe una zona relativamente libre de defectos en el material, que 
comparte una frontera de ángulo alto con otra área. Debido a la diferencia en la 
energía almacenada entre las dos zonas a cada lado de la frontera, el grano con los 
subgranos más grandes (baja energía) irrumpirá en el grano adyacente con los 
subgranos pequeños (alta energía). Este mecanismo es común en aquellos materiales 
donde la dispersión de los tamaños de los subgranos es considerable. 
 
La orientación cristalográfica también influye en la velocidad de nucleación. En 
la Figura 2.22(a) se representa la velocidad de nucleación de las principales 
componentes de textura frente al tiempo de recocido [60]. Se observa que los primeros 
granos en nuclear tienen las componentes {110} y {111}, y por lo tanto estos van a ser los 
que en principio tengan más tiempo para crecer. Por otra parte, la orientación {100} es 
la menos favorecida para la nucleación, e incluso aunque nucleara, su fracción 
volumétrica al final de la recristalización sería pequeña, ya que es más rápido el 
crecimiento selectivo de otras orientaciones. 
 
 
Figura 2.22. Velocidad de nucleación de granos recristalizados con diferentes componentes de 
textura durante el recocido. 
 
 Recristalización Dinámica (DRX – Dynamic Recristallization): 
La DRX se caracteriza por un aumento continuo de la densidad de dislocaciones 
lo que conduce a la creación de núcleos de recristalización que proporcionan la fuerza 
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motriz para el proceso de recristalización. Esto da lugar a una microestructura formada 
por granos equiaxiales. 
 
2.4.2.3. Crecimiento de Grano 
Tras la recristalización primaria, la disminución de área total de las fronteras de 
grano reduce la energía libre de Gibbs (G). Esta disminución en la energía de la frontera 
es la fuerza motriz para el crecimiento de grano, ya sea normal o anormal. El 
crecimiento anormal de grano, también llamado recristalización secundaria, implica un 
crecimiento extenso de un número limitado de granos que consumen lo que resta de 
matriz a expensas de los otros granos. 
 
Para aceros laminados en frío, los núcleos más favorecidos para el crecimiento 
parecen ser aquellos que mantienen con respecto a la matriz deformada una relación 
mediante cierto giro alrededor del eje <110> [57]. 
 
En el esquema de la Figura 2.23 pueden verse las microestructuras de los 
principales procesos derivados del tratamiento térmico.  
 
 
Figura 2.23. Microestructuras de los principales procesos que tienen lugar tras el tratamiento 
térmico (a) Estado deformado inicial, (b) recuperación, (c) nucleación, (d) recristalización, (e) 
crecimiento de grano y (f) crecimiento anormal de grano (según F. J. Humphreys et al. [55]). 
 
Proceso de Recristalización en Aleaciones ODS 
38 
 
2.4.3. ODS versus Ferrítico Convencional 
Varias son las características que diferencian el proceso que tiene lugar tras el 
tratamiento térmico en las aleaciones ODS del de los aceros convencionales fabricados 
por colada continua. Para un acero ferrítico convencional y sin dispersoides, el proceso 
tiene lugar por un mecanismo de nucleación y crecimiento de nuevos granos de 
menores tamaños y libres de imperfecciones y de tensiones residuales (baja densidad de 
dislocaciones) a expensas de granos deformados (alta densidad de dislocaciones), 
como el que se muestra en la Figura 2.24 y que se corresponde con la definición de 
recristalización. Estos nuevos granos son más uniformes en sus dimensiones y menos 
alargados, crecen por migración de los límites de grano de alto ángulo y su orientación 
es distinta a la de la zona deformada que los rodea [55]. Además, la recristalización 
tiene lugar a temperaturas homólogas (TH – Homolougus Temperature) de 0.6 TM, donde: 
 
          
 
  
      (2.4) 
 
y se caracteriza por tener texturas de deformación constituidas por la fibra γ o fibra α + γ. 
 
 
Figura 2.24. Secuencia de recristalización en un acero ferrítico convencional a 650 ⁰C durante 
10 s (según De Cock et al. [61]). 
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Por el contrario, para las aleaciones ODS, la temperatura del proceso es 
anormalmente alta (0.9 TM [62]), aunque debido al proceso de aleado mecánico 
poseen una elevada energía almacenada [63] y su textura de deformación se 
corresponde con la fibra α. Debido a la diferencia en la energía almacenada entre 
ambas orientaciones se justifica la diferencia en el mecanismo ya que en las ODS no 
tiene lugar la nucleación y crecimiento de nuevos granos sino, como se mostrará en 
siguientes apartados, un proceso de recuperación y posterior crecimiento anormal de 
grano. 
 
La principal característica de este proceso de recuperación es la gran diferencia 
de tamaño de grano entre el estado deformado y el obtenido tras el crecimiento 
anormal. Mientras que el estado deformado presenta un tamaño de grano sub-
micrométrico y alargado en la dirección de extrusión [42][64][65], el proceso de 
recuperación induce microestructuras de grano columnar (paralelos a la dirección de 
extrusión) y de gran tamaño (tan largos como la muestra y cientos de micrómetros de 
ancho [11]). En lo referente a la evolución de las orientaciones cristalográficas, se parte 
de una textura intensa de fibra  (como ha sido referido para otras aleaciones ferríticas 
ODS [66][67]) que posteriormente se pierde a favor de granos grandes con orientaciones 
<112>ǁRD y que se encuentran en la microestructura inicial. Es importante señalar 
también que las temperaturas necesarias para producir esta microestructura, en torno a 
1350 °C, implican un engrosamiento de los dispersoides [68][69][70] que podría prevenir 
la mejora de la resistencia a la fluencia a altas temperaturas [37], además de jugar un 
papel importante en el mecanismo del proceso. Estas características y diferencias 
respecto a los aceros ferríticos convencionales, junto con la microestructura fuertemente 
anisotrópica obtenida, convierten el proceso de recuperación de estas aleaciones en 
un fenómeno peculiar que ha recibido gran atención en la literatura científica [71][72] y 
que aún continúa [73][74][75][76][77]. 
 
Actualmente se barajan dos posibles mecanismos que justifiquen ese crecimiento 
anormal por el cual solo una cantidad pequeña de granos tienen una ventaja de 
tamaño crítico sobre el resto de granos de la matriz. El primero de ellos, mecanismo de 
nucleación orientada, implica la desaparición de los límites de grano de bajo ángulo. 
Los granos crecen debido a la coalescencia local de subgranos que se agrupan 
formando granos de gran tamaño. Tras la coalescencia, los granos formados componen 
el núcleo de crecimiento anormal en los siguientes estadios [72][73]. El segundo, 
mecanismo de crecimiento selectivo, es debido a la mayor movilidad de determinadas 
HAGBs, los núcleos formados crecen a distintas velocidades dependiendo de su relación 
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de orientación [71][74]. El ejemplo más conocido de crecimiento anormal de grano 
para una aplicación industrial es la intensificación de la textura Goss (de componente 
(110)<001>) en aceros Fe-3%Si. Morawiec [75] concluyó que ninguno de estos dos 
modelos puede explicar en su totalidad el crecimiento anormal de grano, y Chen et al. 
[78] respaldó estas investigaciones empleando medidas de orientación local y 
simulaciones de Monte Carlo. Posteriormente [79],  observó que tan solo algunos granos 
con orientación específica empezaban a crecer en los primeros estadios del 
crecimiento anormal, es decir, no había competencia por el crecimiento, sólo crecían 
aquellos granos que “nucleaban” tras la deformación, lo que respaldaba la teoría de 
nucleación orientada. Sin embargo, estudios realizados posteriormente [80][81] 
mostraron la presencia de ambos mecanismos en aceros de muy bajo contenido en 
carbono. Como se describirá en esta tesis, ninguno de los dos mecanismos puede 
explicar por sí solo el desarrollo de la textura final en los aceros ODS Fe-Cr-Al. 
 
2.5. Efecto de la Deformación 
Mediante el proceso de laminación en frío se puede llegar a obtener un material 
con un espesor reducido, buenas propiedades superficiales y una planitud excelente. 
Cuando la deformación supera el límite elástico es irreversible y lleva consigo un 
aumento de la resistencia y de la dureza del material. Este efecto, llamado 
endurecimiento por deformación, es mayor cuanto mayor es la deformación. A 
temperaturas tan bajas la energía introducida en el material durante la deformación se 
almacena en forma de dislocaciones y cambios en la orientación de los granos. Sin 
embargo, solo una pequeña parte de la energía invertida durante el proceso queda 
almacenada en el acero, mientras que la mayor parte (alrededor de 95 %) se disipa en 
forma de calor. Por tanto, la energía almacenada disminuye debido a modificaciones 
en la textura  y microestructura del material de partida. La deformación en frío produce 
además una disminución en la temperatura a la que tiene lugar el proceso de 
recristalización debido a los cambios microestructurales mencionados. 
 
También se consigue combinar el endurecimiento por deformación con la 
adquisición de espesores de material muy reducidos adecuados para ciertas 
aplicaciones, como pueden ser chapas de automóvil y el revestimiento de tubos para 
intercambiadores de calor, etc. Sin embargo, el efecto de endurecimiento es tan fuerte 
que hace imposible la obtención directa con una única laminación en frío, por lo que es 
necesario un proceso que contenga varias etapas de laminación en frío y tratamiento 
térmico intermedio para ablandar y aliviar tensiones [82][83] (Figura 2.3) durante el cual 
la microestructura se ve muy afectada y se producen diferentes tipos de textura. Hasta 
INTRODUCCIÓN 
   41 
 
la fecha se han publicado algunos trabajos relacionados con el efecto de grandes 
niveles de deformación en frío sobre la recristalización en ODS [66][84][85][86], pero 
todos ellos contienen una única etapa de deformación en frío. En este sentido, los 
trabajos de B. Leng et al [66][67] muestran el efecto de laminaciones en frío en dos 
etapas sobre la recristalización en un acero ferrítico ODS. 
 
En la literatura también se encuentran trabajos relacionados con el efecto de 
deformaciones y tensiones heterogéneas sobre la microestructura [12][64][65][87][88], la 
temperatura a la que tiene lugar el proceso [89] y la textura [65]. Las deformaciones 
heterogéneas pueden ser debidas a inestabilidades en el procesado del material 
(durante el proceso de deformación), que puede introducir deformaciones plásticas no 
uniformes o bandas de deformación. Éstas se observan, dependiendo del grado de 
deformación, en muchos materiales como Cu y sus aleaciones, Al y acero. La 
laminación de un material de grano grosero hace que la deformación se acomode en 
estas bandas, que constituyen lugares preferenciales para la nucleación de nuevos 
granos [90]. 
 
Puede considerarse que las deformaciones realizadas en estos trabajos son 
relativamente bajas comparadas con las altas reducciones (70 - 90 %) conseguidas en 
las laminaciones en frío, pero suficientes para conseguir el afino del grano recristalizado 
y disminuir tanto la temperatura del proceso como la intensidad de la textura. Sin 
embargo, los resultados se muestran en base a muestras deformadas por doblado o 
indentaciones Brinell, no se encuentran trabajos sobre el efecto de pequeñas 
deformaciones que impliquen la planitud de la muestra conseguida con el proceso de 
laminación. Este estudio puede ser interesante desde el punto de vista industrial ya que 
se podría optimizar aun más la relación costes – propiedades si, para las aplicaciones 
que lo permitan, se pueden obtener propiedades similares pero empleando menores 
deformaciones. Además de aportar más datos sobre los mecanismos de recuperación 
en este tipo de aleaciones y el efecto que la deformación tiene sobre ellos. 
 
En este sentido, mayores gradientes de deformación conducen a estructuras de 
granos más finos e isotrópicos, menores temperaturas de recristalización y texturas mas 
heterogéneas, por lo que los resultados pueden interpretarse de modo que cualquier 














3. MOTIVACIONES Y OBJETIVOS 
 
Las aleaciones ODS base Fe fueron diseñadas inicialmente para su empleo en 
ambientes altamente corrosivos y con temperaturas elevadas de trabajo donde se 
necesita una alta resistencia a la fluencia a alta temperatura. El refuerzo de la matriz 
con óxidos de tamaño nanométrico en aleaciones FeCrAl consigue esta alta resistencia 
gracias al pinzamiento del movimiento por parte de  las partículas dispersas,. 
 
Lejos de la aplicación inicial para la que fueron diseñadas, las aleaciones ODS 
que se han estudiado en detalle para aplicaciones a alta temperatura se están 
considerando en el diseño de materiales para los futuros reactores de fisión, ya que 
presentan varias ventajas respecto a algunos materiales empleados actualmente 
(superaleaciones base Ni y Co) como son: mayor módulo de elasticidad, menor 
densidad y un mejor comportamiento mecánico a altas temperaturas. Además, estas 
aleaciones mantienen una buena estabilidad dimensional, resistencia a la radiación y, a 
diferencia de las cerámicas, son dúctiles a temperaturas elevadas. Todas estas 
características convierten a las aleaciones FeCrAl en las primeras candidatas para 
algunos de los componentes de los futuros reactores. 
 
Independientemente de las propiedades específicas de la aleación, éstas 
pueden mejorarse consiguiendo una microestructura adecuada a la aplicación 
requerida. De esta forma, la microestructura deseada para su aplicación nuclear 
requiere tamaños de grano pequeños teniendo así mayor densidad de fronteras de 
grano para conseguir minimizar el efecto dañino de la radiación sobre el material. Sin 
embargo, la resistencia a la fluencia a alta temperatura requerida para la aplicación de 
 44 
 
estas aleaciones a alta temperatura se mejora con el desarrollo de una microestructura 
de grano grande (del orden de milímitros) conseguida tras tratamientos térmicos a muy 
alta temperatura. 
 
Se asume que el desarrollo de esa microestructura de grano basto es debido a 
un proceso de nucleación y crecimiento anormal de grano (denominado 
recristalización secundaria). Sin embargo, es difícil encontrar estudios acerca de esa 
evolución microestructural que clarifiquen los mecanismos involucrados en el 
crecimiento anormal de grano, así como un análisis completo de caracterización de los 
estadios intermedios del proceso. 
  
Por tanto, en esta tesis se persigue un objetivo general como es describir los 
mecanismos involucrados en el proceso que tiene lugar cuando el material es sometido 
a tratamientos térmicos a alta temperatura. Igualmente, en este trabajo de tesis se 
persiguen varios objetivos particulares como son: una caracterización en profundidad 
de la evolución de los dispersoides (debido a la facilidad que parecen presentar al 
engrosamiento) con el fin de determinar el papel que desempeñan en el proceso de 
recuperación, un análisis de la posible segregación en la frontera de grano que pueda 
influir sobre su movimiento y el efecto que pequeñas deformaciones en frío ejercen 
sobre la microestructura final tras el tratamiento térmico. Todo ello para tener un 
conocimiento y control microestructural con el fin de conseguir la morfología, tamaño y 
textura de grano adecuada para la aplicación deseada. Esto implicaría un 
conocimiento total del efecto de la alta temperatura sobre el material lo que puede 
abrir la ventana para el empleo de estos materiales a nuevas aplicaciones. 
 
 










4. MATERIALES, ENSAYOS Y TÉCNICAS EXPERIMENTALES 
 
4.1. Material 
El material empleado para este trabajo de tesis fue proporcionado por PLANSEE 
GmbH. La composición química de dicha aleación (de nombre comercial PM 2000TM) 
fue determinada por fluorescencia de Rayos-X y viene dada en la Tabla 4.1. 
 
Tabla 4.1. Composición química de PM2000 determinada por Fluorescencia de Rayos-X. 
Elemento Cr Al Ti C O N Y Fe 
wt.-% 18.60 5.20 0.54 0.04 0.09 0.006 0.391 Bal. 
 
Se trata de una aleación base Fe endurecida por dispersión de óxidos de itrio a 
la que se le han añadido Al y Cr para proporcionar resistencia a la oxidación y corrosión 
[91][92][93][94]. El proceso de fabricación se llevó a cabo por la vía pulvimetalúrgica y 
mediante las etapas representadas en la Figura 4.1. Los componentes de la aleación, 
por un total de 25 Kg, se introdujeron en bruto en un molino de bolas donde tuvo lugar el 
aleado mecánico. Tras el AM, el polvo se consolidó por compactación isostática en 
caliente y posteriormente se le dio forma de tubo por extrusión en caliente a 1050 °C 
[95][96][97]. Los tubos extruidos presentaban un diámetro exterior de aproximadamente 






Figura 4.1. Esquema del procesado de la aleación PM2000. 
 
4.2. Tratamientos Térmicos 
Con el objetivo de ver la evolución microestructural durante el proceso de 
recuperación se realizaron tratamientos isotérmicos a 1350 °C y tiempos comprendidos 
entre 0 y 30 minutos (Figura 4.2(a)). Dichos tratamientos se llevaron a cabo en un 
dilatómetro de temple bajo deformación Bähr DIL 805 A/D para tener un mayor control 
de dicha evolución. Para ello se cortaron muestras cilíndricas de 10 mm de longitud y 4 
mm de diámetro. Las velocidades de calentamiento y enfriamiento de las muestras 
fueron de 5 y 10 ºC/s, respectivamente. 
 
 
Figura 4.2. Tratamientos isotérmicos a 1350 ºC. 
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4.3. Ensayos de Compresión 
Para realizar el estudio del efecto de pequeñas deformaciones sobre la 
microestructura inicial y microestructuras obtenidas en el proceso de recuperación se 
deformaron, por compresión en la dirección axial (Figura 4.3), muestras cúbicas de 6x6x6 
mm3 con el objetivo de reducir su longitud (Lf) un 2, 5, 10 y 15%. Para ello se empleó una 
Maquina Universal de Ensayos electromecánica de 100 kN de capacidad de la marca 
MICROTEST (España), Modelo EM2/100/FR, Nº DE SERIE 3053. 
 
 
Figura 4.3. Esquema de la dirección de compresión (flechas negras) respecto de la muestra. 
 
Según se expresa en la ecuación 4.1, la deformación (ε) se calcula a partir de las 
longitudes inicial y final. 
 
          
  
  
         (4.1) 
 
Durante la compresión se va registrando en un ordenador el desplazamiento de 
las mordazas en función de la fuerza aplicada (Figura 4.4(a)). Este desplazamiento no 
coincide exactamente con el valor de ΔL, ya que al haber tanta diferencia de tamaño 
entre las mordazas y la muestra, las mordazas necesitan realizar cierto desplazamiento 
para acomodarse sobre el material antes de que comience la compresión. De ahí que 
en la curva haya una zona inicial de registro de desplazamiento sin registro de carga. 
Por este motivo, fue necesario realizar varios ensayos hasta conseguir la deformación 
deseada. En la Figura 4.4(b) se representa la curva corregida, excluyendo los 
desplazamientos de acoplamiento.  
 




Figura 4.4. Curva desplazamiento vs. Fuerza (a) sin corrección debida al acoplamiento y (b) con 
corrección debida al acoplamiento. 
 
Tras obtener dos muestras de cada una de las deformaciones seleccionadas (2, 
5, 10 y 15%), una muestra de cada deformación fue sometida a un tratamiento de 
recocido en un horno a 1350 °C durante 1 hora y la otra se tomó como referencia. 
 
4.4. Técnicas Experimentales de Caracterización Microestructural 
Tras los tratamientos experimentales se prepararon muestras, tanto de la sección 
longitudinal como transversal, para su estudio mediante Microscopía Óptica (MO), 
Microscopía Electrónica de Barrido (MEB), Difracción de Electrones Retrodispersados 
(EBSD - Electron Backscattered Diffraction), Microscopía Electrónica de Transmisión (MET) 
y Tomografía de Sonda Atómica de 3D (APT - Atom Probe Tomography) y Análisis 
Térmico Diferencial (DTA - Differential Thermal Analysis). 
 
4.4.1. Microscopía Óptica (MO) 
Para la observación con MO se embutieron las muestras en una resina polimérica 
(baquelita) y se prepararon superficialmente desbastando con lijas de SiC de 600 
primero y después de 1200. Seguidamente, se pulieron con pasta de diamante a 3 µm y 
1 µm. Posteriormente, se realizó el ataque químico superficial con una solución 
compuesta por 10 ml de metanol (CH3OH), 10 ml de ácido nítrico (HNO3) y 15 ml de 
ácido clorhídrico (HCl). 
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El estudio de las muestras mediante esta técnica se ha llevado a cabo a partir de 
micrografías obtenidas por una cámara acoplada a un microscopio Nikon EPIPHOT 200, 
microscopio óptico de carga inversa cuyas características son: aumentos hasta x1000, 
campo claro, campo oscuro, luz polarizada, nomarski, sistema de adquisición de 
imagen por cámara de video de 3 Mb, tratamiento y adquisición de imagen en tiempo 
real mediante software Perfect Image de Clara Vision. 
 
4.4.2. Microscopía Electrónica de Barrido (MEB) 
La preparación superficial de las muestras para su análisis mediante MEB consistió 
en desbaste y pulido del mismo modo que para el análisis con MO y posterior pulido 
automático con sílice coloidal (50 nm de tamaño de partícula) durante 3 minutos a 25N. 
Para revelar más en detalle la microestructura se emplearon dos microscopios, el 
primero fue un microscopio con filamento de emisión de campo (FEG – Field Emision 
Gun) tipo Schottkey Jeol JSM-6500F situado en el CENIM-CSIC con el que se pudo llevar 
a cabo la caracterización microestructural y el segundo, situado en la Universidad de 
Liverpool, se trató de un microscopio de haz dual FEI-HELIOS 600i con detector de 
espectroscopia de rayos X de energía dispersiva (EDXS – Energy Dispersive X-Ray 
Spectroscopy) con el que se pudieron obtener los espectros de algunos de los 
dispersoides. 
 
Para el análisis microestructural con MEB se trabajó operando a 10 kV en el modo 
electrones retrosdispersados (BS – Backscattered Electrons) y a una distancia de trabajo 
de entre 6 - 10 mm (en el microscopio situado en el CENIM) y 30 kV y una distancia de 
trabajo de 4 mm (en el situado en la Universidad de Liverpool). La técnica de contraste 
con electrones retrodispersados está basada en el hecho de que los electrones del haz 
incidente del microscopio de barrido son retrodispersados por los granos del material de 
forma distinta según su orientación cristalográfica. Este efecto permite distinguir los 
granos recristalizados (es decir, zonas relativamente libres de defectos) frente a los 
granos deformados así como granos recristalizados con distintas orientaciones. 
 
4.4.3. Difracción de Electrones Retrodispersados (EBSD) 
La textura u orientación preferencial de los granos es una propiedad del material 
de gran importancia debido a su influencia sobre procesos de recristalización y 
recuperación, como el estudiado en esta tesis, así como sobre las propiedades 
mecánicas del material tales como ductilidad, tenacidad y fatiga [47]. Es bien sabido 
[47][55][98], que los materiales procesados por extrusión y/o laminación presentan 
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texturas de deformación intensas. Para la determinación de la textura de un material, 
específicamente textura local, es necesario el empleo de la técnica de difracción de 
electrones retrodispersados gracias a la cual, además, se obtienen informaciones 
relativas a distribución de tamaños de grano, localización de fronteras (tanto de bajo 
como de alto ángulo), identificación de fases, etc. 
 
La técnica se basa en el análisis de los patrones de difracción constituidos por las 
bandas de Kikuchi. Cada banda está constituida por un par de líneas de Kikuchi 
paralelas y cuya formación se ilustra en la Figura 4.5. Las líneas de Kikuchi están 
directamente relacionadas con la estructura reticular de la red cristalina y son bandas 
obtenidas por la difracción de electrones retrodispersados tras la incidencia de un haz 
de electrones. Estos electrones interactúan con los átomos ubicados en los planos 
atómicos, favorecidos por la ley de Bragg, haciendo que muchos de ellos sufran 
difracción [99][100][101]]. El resultado son dos conos de difracción por plano 
cristalográfico cuyas intersecciones con la pantalla del detector da lugar a dos líneas 
paralelas. La probeta se inclina 70° hacia la pantalla, para que se tenga una mayor 
proporción de electrones retrodispersados que incidan sobre el detector [102]. Un 
sistema de microscopía de imágenes por orientación (OIM – Orientation Image 
Mapping) permite analizar e indexar en tiempo real dichos patrones obteniéndose la 
orientación en cada punto de la zona de la muestra estudiada. El ancho y la intensidad 
de las bandas están directamente relacionados con el espaciado de los planos 
cristalinos y los ángulos entre las bandas están directamente relacionados con los 
ángulos entre los planos del reticulado cristalino [103]. Para la indexación de cada punto 
el programa compara el patrón de Kikuchi detectado con patrones de referencia 
simulados a partir de los parámetros que caracterizan la celda unidad, indexando 




Figura 4.5. Esquema de la técnica de EBSD. 




Se realizaron mapas EBSD de las distintas muestras (preparadas superficialmente 
del mismo modo que para el análisis microestructural con MEB bajo condiciones de BS) 
en el microscopio FEG-SEM Jeol JSM-6500F trabajando con un voltaje de 20 kV ubicado 
en el CENIM-CSIC. Los mapas de EBSD se obtuvieron gracias al detector de electrones 
retrodispersados difractados CRYSTAL de Oxford Instruments acoplado al microscopio. 
La indexación de las líneas de Kikuchi y la determinación de las orientaciones se llevó a 
cabo con el software CHANNEL 5 desarrollado por HKL Technology. 
 
Para que el análisis de microtextura pueda ser concluyente es necesario tener 
una superficie analizada que abarque en torno a 300 granos. Los resultados se presentan 
en términos de figuras inversas de polos, función de distribución de orientaciones y 
distribución de los ejes de rotación para el rango de ángulos de desorientación 20 – 40º 
(explicados en el apartado 2). También se hará uso de los mapas de distribución de 
desorientaciones o mapas Kernel. Éstos se emplea para localizar en el mapa cambios 
pequeños en la orientación resaltando las regiones de mayor deformación, 
representando la desorientación local media para desorientaciones menores de la 
definida como subfrontera de grano (fijada en 4°). Se obtiene calculando la 
desorientación media entre cada píxel del mapa y los píxeles que lo rodean y asigna a 
ese píxel el valor medio de las desorientaciones medidas. 
 
4.4.4. Microscopía Electrónica de Transmisión (MET) 
Para el análisis por MET se emplearon varios microscopios dependiendo de la 
finalidad de la caracterización. El microscopio Jeol JEM-200 CX trabajando a 200 keV 
localizado en CENIM-CSIC se empleó para la caracterización microestructural y los 
microscopios  Jeol JEM-2100F MET/FEG-MET trabajando a 200 keV localizado en el 
Nanoinvestigation Centre at Liverpool (NiCaL) en la Universidad de Liverpool y Jeol JEM-
3000F a 300 keV ubicado en el Centro Nacional de Microscopía Electrónica (CNME) 
para la caracterización de los dispersoides. El microscopio Jeol JEM-3000F se trata de un 
microscopio de alta resolución (HRTEM – High Resolution Transmission Electron 
Microscopy) que tiene instalada una unidad de barrido por transmisión electrónica 
(STEM – Scanning Transmission Electron Microscopy) y detectores de campo oscuro de 
ángulo alto e intermedio (HAADF - High Angle Angular Dark Field y LAADF – Low Angle 
Angular Dark Field). La utilización conjunta del espectrómetro EDXS acoplado junto con 
la unidad de STEM y los detectores de campo oscuro asociados, permiten llevar a cabo 
una caracterización química a nivel atómico. 
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El empleo de este tipo de microscopía requiere la preparación de muestras muy 
delgadas, para lo que se cortaron muestras cilíndricas de 3 mm de diámetro y 0.2 mm 
de espesor, que posteriormente se adelgazaron a espesores de 40 µm con una lija de 
SiC de 600 en una cubeta con agua para evitar el sobrecalentamiento de las muestras 
debido a su bajo espesor. Posteriormente las muestras fueron adelgazadas por 
electropulido en una Struers Tenupol 5 empleando como electrolito una disolución de 
80% etanol (CH3CH3OH), 15% glicerol (HOCH2-CHOH-CH2OH) y 5% ácido perclórico 
(HClO4) con un voltaje de 20 V, flujo sencillo y una temperatura de -6 °C. Gracias a este 
último adelgazamiento se consiguen superficies transparentes a los electrones. 
 
Para realizar un análisis estadístico del tamaño de los dispersoides se produjeron 
réplicas por extracción de carbono, lo cual permite examinar áreas de muestra 
relativamente amplias (comparadas con las láminas delgadas) en el microscopio de 
transmisión. Las réplicas fueron preparadas según el “método de réplicas en dos pasos” 
de Fukami [104] y se examinaron en el microscopio Jeol JEM-200 CX apoyadas sobre 
una malla de Cu.  
 
Por otro lado, el análisis de las partículas por EDXS proporcionó información de la 
composición de los distintos dispersoides gracias al análisis de los espectros con el 
software INCA Energy. Por último, el análisis de las micrografías obtenidas en el 
microscopio de alta resolución con el software Digital Micrograph permitió la obtención 
de las respectivas transformadas rápidas de Fourier (FFT – Fourier Fast Transformation). 
Éstas son un algoritmo de cálculo que permite generar por ordenador una imagen 
digital del patrón de difracción a partir de las distancias interplanares de la imagen 
digital de alta resolución. Los resultados obtenidos mediante el análisis de las FFT y 
contrastados con el software simulador de patrones de difracción CrystalMaker, 
proporcionó información acerca de la estructura cristalina de los dispersoides. 
 
4.4.5. Tomografía de Sonda Atómica en 3D (APT) 
La tomografía de sonda atómica es una técnica de microscopía que 
proporciona imágenes, en tres dimensiones y a nivel nanométrico, de los materiales 
combinando de manera única resolución espacial y química, ya que la técnica 
combina un microscopio iónico (FIM – Field Ion Microscope) y un espectrómetro de 
masas. En la Figura 4.6 se muestra un esquema de esta técnica y los componentes 
básicos. En APT los átomos son progresivamente arrancados de la superficie de la 
muestra, que presenta forma de aguja, por un proceso de ionización debido a la 
generación de un campo eléctrico intenso. Este campo eléctrico se produce gracias a 
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un voltaje pulsado (4 – 10 kV) generado por el electrodo local (LEAP – Local Electrode 
Atom Probe) situado en las proximidades de la muestra, la cual se encuentra en 
condiciones de alto vacío (2×10−8 Pa) y temperaturas criogénicas (entre -230 y -150 °C). 
 
Los átomos ionizados viajan en trayectorias radiales de unas cuantas decenas de 
nanómetros hasta impactar contra una pantalla con detector de posición donde su 




Figura 4.6. Esquema y componentes de un equipo de tomografía de sonda atómica con 
electrodo local. 
 
Todos los iones impactados (detectados como corrientes iónicas) son separados 
en un espectrómetro de masas de acuerdo con su razón masa/carga (m/n) y cuyo valor 
está directamente relacionado con el tiempo de vuelo (t) según la siguiente ecuación: 
 
    
 
 





     (4.2) 
 
donde V es el voltaje, d la distancia entre la fuente de ionización y el detector y 
C una constante de valor conocido (0.19). 
 
Al detectarse los iones como corrientes iónicas sus intensidades son 
proporcionales a sus abundancias respectivas y son representados en espectros como el 
de la Figura 4.7 





Figura 4.7. Espectrómetro de masas indicando la intensidad (número de iones) y química de los 
iones detectados. 
 
Para poder hacer una reconstrucción 3D de cada átomo en la punta, las 
posiciones X e Y son determinadas a partir de las posiciones de impacto XD,YD (Figura 
4.6) empleando las siguientes expresiones: 
 
       
      
 
     (4.3) 
 
       
      
 
      (4.4) 
 
donde ξ es el factor de compresión de imagen y rt el radio de curvatura de la 
muestra. 
 
Finalmente, la posición Z se determina a partir del pulso que originó dicho 
impacto. De esta manera se reconstruye el volumen evaporado y como resultado se 
obtiene un conjunto de datos tomográficos, de algunos cientos de nm de longitud, que 
indican las coordenadas espaciales y las identidades químicas de decenas a cientos de 
millones de átomos con una resolución sub-nanométrica.  
 
Las muestras fueron caracterizadas usando la sonda atómica LEAP 4000X HR 
(Cameca Instruments) situada en Oak Ridge National Laboratory. Todos los experimentos 
se realizaron a una temperatura de -200 °C, fracción de pulso de 0.2 y velocidad de 
repetición de pulso de 100 – 200 kHz. Su preparación se llevó a cabo mediante la 
combinación de electropulido estándar en dos etapas con un dispositivo Simplex 
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ElectropointerTM y mecanizado iónico anular en un microscopio dual de barrido 
electrónico y haz de iones focalizados (FIB – Foccus Ion Beam) FEI Nova 200. 
 
El dispositivo para realizar el electropulido en dos etapas se encuentra 
esquematizado en la Figura 4.8(a). En la primera etapa, las muestras, en forma de prisma 
de 1x1x12 mm3, se sumergen parcialmente en una disolución de 75% ácido acético 
glacial (CH3COOH) y 25% de ácido perclórico (HClO4) y dentro del anillo de metal noble 
(cátado). Al aplicar una diferencia de potencial entre la muestra (ánodo) y el anillo, la 
muestra se irá adelgazando y puliendo según las etapas representadas en la Figura 
4.8(b). Es necesario acompañar al proceso con un movimiento ascendente y 
descendente para evitar el ataque preferente de la muestra en la interfase aire-
electrolito. Una vez la muestra tiene forma de punta se cambia el electrolito para realizar 
la segunda etapa del electropulido. En esta ocasión el electrolito es una disolución de 
98% 2-butoxietanol (CH3(CH2)3O(CH2)2OH) y 2% ácido perclórico (HClO4) y proporciona 
un adelgazamiento y pulido mucho más controlado consiguiendo muestras en forma de 
aguja muy finas y afiladas. Finalmente las muestras se llevan al microscopio FIB para 
mejorar aun más la calidad de la muestra y eliminar capas superficiales de óxidos e 
impurezas. De esta manera se consiguen puntas como la mostrada en la Figura 4.8(c). 
 
 
Figura 4.8. (a) Esquema de electropulidora para preparación de muestras para APT, (b) etapas 
del adelgazamiento y formación de la punta y (c) punta tras el mecanizado con FIB. 
 
El análisis de los datos obtenidos por APT se realizó con el software de 
visualización en 3D ivas (Imago Scientific/Cameca) y se representan en términos de 
mapas atómicos, superficies de isoconcentración y perfiles de concentración. La Figura 
4.9(a) muestra un ejemplo de mapa atómico de Ti y reconstrucción en 3D de la posición 
de los átomos de Ti en la muestra analizada. De esta forma, diferentes fases, 
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precipitados, conglomerados, intercaras y fronteras de grano pueden ser detectadas a 
partir de la acumulación local de soluto en dichas características. Una de las 
herramientas más útiles para delimitar la acumulación local de soluto son las 
denominadas superficies de isoconcentración, como se muestra en la Figura 4.9(b). En 
esta representación en 3D, se identifican automáticamente superficies que delimitan 
para el elemento de interés un contenido en soluto mayor o igual al seleccionado. Por 
último, los perfiles de concentración (Figura 4.9(c)) permiten representar la 
concentración de un determinado elemento en función de la distancia a lo largo de 
uno de los ejes de coordenadas (x, y, z). 
 
 
Figura 4.9. Aleación PM2000 en el estado de recepción (a) mapa atómico de Ti, cada punto rosa 
corresponde a un átomo de Ti; (b) superficie de isoconcentración 2 % at. Ti donde se observa la 
segregación de Ti en la frontera de grano y (c) perfil de concentración de Ti a lo largo del eje x. 
 
4.4.6. Análisis Térmico Diferencial (DTA) 
El análisis térmico diferencial es una técnica que mide las transiciones tanto 
endotérmicas como exotérmicas en función de la temperatura. Permite por tanto la 
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determinación de temperaturas características debidas a cambios físicos y/o químicos 
midiendo la diferencia de temperatura entre una muestra y un material de referencia 
(térmica, física y químicamente inerte), ambos sometidos al mismo proceso de 
calentamiento. En el caso de que ocurra un proceso endotérmico (ΔH positivo), la 
temperatura de la muestra sufrirá un retraso respecto a la de la referencia mientras 
continúa el programa de calentamiento, lo que implicará un pico respecto a la línea 
base hacia abajo en la curva Flujo de calor vs Temperatura (Figura 4.10). Si por el 




Figura 4.10. Curva Flujo de calor en función de la temperatura para la aleación en el estado de 
recepción. 
 
El rango de temperatura de análisis fue desde la temperatura ambiente hasta 
1400 ºC a una velocidad de calentamiento de 4 ºC/min. El tipo de línea base empleado 
para la integración del área bajo la curva y determinación del máximo (o mínimo para 
picos debidos a cambios endotérmicos) fue sigmoidal tangencial dado que es el 
método que mejor tiene en cuenta la no horizontalidad de la línea base. Las medidas se 
realizaron en un analizador térmico diferencial acoplado a un espectrómetro de masas 
de alta resolución SETARAM, modelo SENSYS EVOLUTION (DTA/TGA). 
Para el material de estudio de esta tesis, el análisis térmico diferencial ha 
permitido evaluar el efecto de pequeñas deformaciones sobre el mecanismo y la 


















5. MECANISMOS QUE CONTROLAN EL PROCESO DE 
RECUPERACIÓN 
 
En este apartado se presentarán y discutirán los resultados más relevantes del 
estudio del proceso de recuperación en la aleación PM2000 para posteriormente 
deducir el mecanismo que rige dicho proceso. En primer lugar se analizará 
detalladamente la evolución de la microestructura, textura y evolución de los 
dispersoides con la temperatura y la influencia que éstos tienen en el proceso global de 
recuperación. Este estudio se llevará a cabo mediante varias técnicas 
complementarias, como metalografía, distintas microscopías electrónicas (MEB, MET, 
HRTEM, STEM y EBSD) y tomografía de sonda atómica (APT). 
 
5.1. Resultados 
En este apartado se presentarán en primer lugar los resultados obtenidos 
respecto a la microestructura y dispersoides en el estado de recepción para 
posteriormente analizar su evolución durante el tratamiento térmico. 
 
5.1.1. Caracterización Estado de Recepción 
El examen microestructural del material en el estado de recepción o deformado 
llevado a cabo por MET y MEB muestra una microestructura constituida por granos 
anisotrópicos alargados en la dirección de laminación. Como puede verse en la Figura 




y 0.5 µm de diámetro. La imagen MET de la Figura 5.2 muestra en más detalle la 
microestructura observada: granos alargados y con relativa baja densidad de 
dislocaciones, las cuales se encuentran pinzadas por los óxidos. Todo ello sugiere que el 
mecanismo de ablandamiento durante la deformación plástica sufrida en el procesado 
(extrusión) a alta temperatura sea recuperación dinámica y no recristalización dinámica 
lo que está en concordancia con el trabajo de Cizek y Wynne [107]. Estos autores 
estudiaron en un acero inoxidable dúplex austenítico/ferrítico el mecanismo de 
ablandamiento dinámico en la ferrita a través del estudio de las desorientaciones entre 
granos ferríticos. Cizek y Wynne [107], no encontraron ninguna evidencia de la existencia 
de un proceso de recristalización dinámica que involucre nucleación y crecimiento de 
nuevos granos en la ferrita, lo que les llevó a clasificar el mecanismo de ablandamiento 
como recuperación dinámica. Éste, además, se caracteriza por un aumento gradual en 
las desorientaciones entre granos vecinos durante los primeros estadios de la 
deformación, lo que conduce a la formación de una red compleja de subfronteras de 
grano compuesta por una mezcla de paredes de alto y bajo ángulo que no exceden 
los 20º de desorientación. 
 
 
Figura 5.1. Estado de recepción (a) Micrografía MET de una región amplia de la microestructura 
en la sección longitudinal (la flecha indica la dirección de extrusión) y (b) micrografía MEB de la 
sección transversal. 





Figura 5.2. Micrografía TEM del estado de recepción mostrando la distribución de dislocaciones 
dentro de los granos. La flecha indica la dirección de extrusión. 
 
Por tanto, la microestructura del material en el estado de recepción corresponde 
con una microestructura de granos propiamente dichos y no una microestructura de 
deformación, como ha sido comunicado anteriormente [46][108]. Este resultado 
contrasta con los resultados obtenidos por autores como M.C. Somani [109] y M.M. 
Baloch [110] en aleaciones base Ni similares. 
 
Los resultados obtenidos con MET están de acuerdo con los mapas OIM tomados 
en esa región y que se muestran en la Figura 5.3(a). En dicha figura las fronteras de bajo 
ángulo se encuentran marcadas en blanco mientras que las fronteras de alto ángulo en 
negro. La morfología de grano bien definido, así como la ausencia de una estructura de 
celdas de deformación mostrada en el mapa de desorientación o mapa Kernel de la 
Figura 5.3(b) (el cual representa la desorientación local media para desorientaciones 
menores de la definida como subfrontera (fijada en 4°)) están totalmente de acuerdo 
con la suposición de que el material ha sufrido procesos de recuperación dinámicos 
durante el procesado. En este sentido, los procesos de DRV que tienen lugar durante el 
proceso de fabricación a alta temperatura podrían explicar la microestructura 
observada en el estado deformado (Figura 5.3(a)), formada por granos alargados 
divididos por subgranos poligonalizados. Cabe señalar, además, que las subfronteras se 






Figura 5.3. Estado de recepción: (a) mapa OIM de la sección transversal, representando las 
HAGBs (negro) y LAGBs (blanco) y (b) mapa Kernel de la sección longitudinal, la flecha indica 
la dirección de extrusión. 
 
El análisis de la microtextura (textura local) se llevó a cabo mediante los mapas 
IPF que se muestran en la Figura 5.4, donde cada una de las secciones del tubo 
(longitudinal Figura 5.4(a), transversal Figura 5.4(b) y superficial Figura 5.4(c)) son 
analizadas respecto a la dirección Z del sistema de referencia de la muestra y que 
coinciden con la ND, RD y TD, respectivamente. Puede verse claramente en la Figura 
5.4(a) que cierta cantidad de granos orientan sus direcciones <100>ǁND, es decir, su 
plano (100) está paralelo a la superficie del tubo. Por otro lado, la Figura 5.4(b) revela 
una orientación, de intensidad muy fuerte, cuya dirección <110> se sitúa paralela a la 
RD. Esta textura es típica de materiales deformados por extrusión y/o laminación con 
estructura BCC como se mencionó en apartados anteriores. Por último, la Figura 5.4(c) 
muestra que en el plano de la dirección de laminación la dirección de orientación 
preferencial corresponde con <111>ǁTD con una intensidad análoga a la de la Figura 
5.4(a), es decir, el plano (111) está paralelo al plano transversal del tubo. Por tanto, se 
puede concluir, teniendo en cuenta las intensidades, que la microestructura en el 
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estado de recepción del material presenta una fuerte textura <110>ǁRD y con una 
intensidad más débil para <111>ǁTD y <100>ǁND. Estos resultados indican que el material 
en el estado de recepción no presenta una textura de fibra, ya que ésta estaría 
caracterizada por tener una fuerte textura <110>ǁRD y textura aleatoria en las otras 
direcciones del espacio, no siendo la situación observada en este caso. 
 
 
Figura 5.4. Mapas IPF y distribución y frecuencia de las direcciones paralelas a la dirección de 
análisis Z del material en el estado de recepción: (a) sección superficial, (b) transversal y (c) 
longitudinal. (d) Esquema de las distintas secciones del tubo, códigos de color para los mapas IPF 
y leyenda.  
 
Pero como se mencionó en la introducción, los mapas IPF para sistemas cúbicos 
no representan totalmente la textura cristalina, sino direcciones cristalográficas 
preferenciales. Para definir la textura es necesario recurrir a los mapas ODF. Los 
resultados, obtenidos con los mapas IPF,  son consistentes con el análisis de la textura 
mediante ODF que se muestra en la Figura 5.5. La correspondiente sección 2=45 del 
espacio de Euler confirma la existencia de una fuerte textura <110>ǁRD correspondiente 
a la fibra α con el máximo de intensidad en {001}<110> y un componente secundario 






Figura 5.5. (a) Sección ODF φ2 = 45 del material en el estado de recepción y (b) corte de la 
sección φ2 = 45°, mostrando los principales componentes de textura para estructuras BCC. 
 
Es importante tener en cuenta que tanto los IPF como ODF representan medidas 
de distribución por lo que orientaciones muy débiles, es decir, muy poco intensas, no 
aparecen reflejadas en ellos. Este es el caso de la orientación <112>ǁRD que, como 
muestra la Figura 5.6, supone un 10% (morado) del total de los granos indexados. Del 
total, la orientación <110>ǁRD (verde) supone un 80% y el 10% restante (gris) a otras 
orientaciones que se denominarán aleatorias y que no son características de estos 
materiales. Una caracterización cualitativa más en profundidad de cada sección del 
tubo permitió observar una pequeña pero importante diferencia entre los granos con 
orientaciones <110> y <112>: los primeros se encuentran subdivididos por subfronteras de 
grano mientras que los segundos en su gran mayoría están libres de LAGBs. 
 
 
Figura 5.6. (a) Mapa OIM de la sección transversal de la muestra en el estado de recepción 
representando los granos con orientaciones <110>ǁRD (verde), <112>ǁRD (morado) y aleatoria 
(gris) y (b) situación de cada uno de los granos en el triángulo IPF y leyenda de fronteras de 
ángulo.   




El análisis de textura realizado muestra diferencias significativas con los aceros 
ferríticos tradicionales laminados en frío. Muchos estudios sobre aceros con bajo 
contenido en carbono y laminaciones en torno al 75% de deformación indican que la 
subestructura varía enormemente de un grano a otro y que existe una correlación clara 
entre dichas subestructuras y la orientación de los granos como ha sido discutido por 
Hutchinson [98]. De una forma simplificada, puede decirse que hay principalmente dos 
tipos de estructuras de dislocaciones: celdas equiáxicas difusas y estructuras de 
microbanda alargada con subfronteras [111]. En términos de componentes principales 
de textura, las celdas equiáxicas se encuentran en la llamada fibra  y las estructuras de 
microbanda son característicos de la textura de fibra . Para el material estudiado aquí, 
se observó una fibra  y ninguna evidencia de fibra  excepto su componente 
(111)<110>, lo que es significativamente diferente de los aceros ferríticos tradicionales 
laminados en frío cuya textura en el estado deformado está constituida, como se 
muestra en el ejemplo de la Figura 5.7(a), por fibra  y α. En estas aleaciones la etapa de 
nucleación de nuevos granos es clara, observándose además que la textura de 
recristalización se corresponde con la fibra γ (Figura 5.7(a)). Además en la Figura 5.7(b) 
se muestran los mecanismos de nucleación asociados a las componentes principales. 
Las fibras α y γ se señalan con un círculo azul y rojo, respectivamente. Puede verse como 
la nucleación preferencial para este tipo de aleaciones es de la llamada de alta 
energía, hecho que concuerda con lo expuesto en el apartado 2 sobre la velocidad de 
nucleación de cada orientación y representado en la Figura 2.22. 
 
 
Figura 5.7. (a)Textura de un acero ferrítico convencional en el estado deformado y recristalizado y 
(b) principales orientaciones y mecanismos de nucleación asociados. BD=Bandas de 







5.1.1.1. Caracterización y Distribución de los dispersoides 
El análisis microestructural del material en el estado de recepción mostró que las 
partículas más finas se encuentran pinzando el movimiento de las dislocaciones (Figura 
5.2) lo que mejora la resistencia a fluencia. Por otro lado, algunas partículas groseras se 
encuentran alineadas a lo largo de la dirección de laminación como puede verse en la 
Figura 5.8(a). En esta figura además se aprecian algunos granos libres de precipitados 
en su interior pero no sus HAGBs mientras que otros granos tienen una alta densidad de 
precipitados tanto en el interior como en las HAGBs, efecto conocido como efecto de 
canalización y debido al proceso de extrusión [112]. Sin embargo, las observaciones 
realizadas con MET en PM2000 han permitido concluir que las partículas en la aleación 
se encuentran homogéneamente distribuidas (Figura 5.8(b)). El análisis de dispersión de 
tamaños se realizó en réplicas con extracción de carbono y los resultados se muestran 
en la Figura 5.8(c) como una distribución de frecuencias en función del tamaño de las 
partículas. Se observa que los diámetros de partícula varían desde 3 hasta 100 nm, 




Figura 5.8. Estudio por TEM de los dispersoides en el estado de recepción: (a) distribución de los 
dispersoides alineados en la HAGB, (b) imagen de la extracción por réplica de carbono y (c) 
distribución de tamaños de las partículas. 




Por otro lado, el análisis de la composición química y estructura cristalina de los 
óxidos que hay en la microestructura en el estado de recepción tras el proceso de 
fabricación, nos ha permitido determinar diferencias en la estructura cristalina, 
composición química y tamaños de los dispersoides. La variedad en las partículas 
analizadas es un indicio de la complejidad de las reacciones químicas que tienen lugar 
durante el procesado de la aleación. El análisis realizado con la combinación de HRTEM 
y STEM-EDSX muestra la formación de grandes inclusiones de -Al2O3 y Ti(C,N), óxidos 
complejos de Y–Al así como Y2O3 (Figura 5.9 y Figura 5.10). El alto contenido en Al en la 
aleación sugiere que dichos óxidos no son restos de la itria original introducida, sino que 
ésta se disuelve en solución sólida durante el proceso de aleado mecánico, por lo que 
una nueva distribución de partículas de óxido precipita durante la extrusión 
[21][113][114]. Además, la pequeña cantidad de partículas de Ti(C,N) encontradas, 
añadido al relativamente alto contenido en Ti en la aleación, sugiere que hay un exceso 
de Ti en solución sólida en la matriz. 
 
Según su tamaño, los óxidos que se encuentran en la microestructura del estado 
de recepción podrían clasificarse en dos grupos. El primero, constituido por -Al2O3 y 
Ti(C,N), tienen tamaños medios en torno a los 100 nm y se espera que sean las partículas 
más grandes [115]. La Figura 5.9 muestra una micrografía STEM de ambas partículas y sus 
espectros. Debido a la baja fiabilidad en la cuantificación de elementos ligeros (por 
debajo del Na) no se ha añadido la cuantificación de los mismos, pero sí la 
identificación de los picos característicos de cada elemento. El segundo grupo está 
constituido por las partículas de menor tamaño (entre 5 y 10 nm). Gracias a la 
combinación de HRTEM y simulación de patrones de difracción se identificaron tres tipos 
de óxidos: Y2O3 (Figura 5.10 (a)), Y3Al5O12 granate (YAG)(Figura 5.10 (b)) y YAlO3 






Figura 5.9. (a) Imagen de STEM de Al2O3 y Ti(C,N) en el estado de recepción (b) espectro de la 
partícula de Al2O3 y (c) espectro de la partícula de Ti(C,N). 





Figura 5.10. Imágenes de HRTEM y respectivas FFTs indexadas de las partículas Y-Al encontradas 





5.1.2. Evolución Durante el Tratamiento Térmico 
La temperatura de recristalización de la aleación PM2000 se determinó por 
medio de ensayos de calorimetría DTA. En la Figura 5.11 se muestra la curva DTA de 
calentamiento (azul) y derivada (rojo) donde se indica la temperatura para la cual tiene 
lugar la recristalización. El proceso de recristalización en una aleación metálica viene 
indicado por un pico exotérmico. Para el caso de la aleación PM2000 éste se identifica 
en 1367 ºC para calentamiento continuo a 15 ºC/min. A continuación se detectan 
procesos endotérmicos a 1420 ºC que podrían asociarse con fusión en borde de grano, 
ya que el tamaño del pico es limitado. 
 
 
Figura 5.11. Curva de calentamiento continuo (azul) y derivada (roja) de la muestra en el estado 
de recepción de la aleación PM2000. 
 
Como se indicó en el apartado 3, con el propósito del estudio de la evolución de 
la textura y microestructura de la aleación PM2000 durante el proceso de recuperación, 
el material fue sometido a tratamientos isotérmicos a 1350 °C y tiempos entre 0 y 30 min. 
En primer lugar, en el tratamiento sin mantenimiento en el tiempo, es decir, 0 min, no se 
observan cambios microestructurales significativos excepto un pequeño aumento en el 
tamaño de grano como se muestra en la Figura 5.12(a). Transcurridos 6 min a 1350 °C, se 
observan cambios significativos en la geometría del grano, el cual pasa de alargado a 
equiáxico, así como un engrosamiento de los óxidos (Figura 5.12(b)). Se observa por 
tanto una disminución progresiva del GAR inicial durante el tratamiento. Ralph et al. 
[116] indican que la disminución en el alargamiento del grano es debido no solo a la 
restauración de la geometría equiáxica (más cercana al equilibrio geométrico), sino 
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también a un crecimiento rápido de subgranos. Posteriormente, para mantenimientos 
de 15 min (Figura 5.12(c)) tanto granos equiáxicos como dispersoides crecen hasta que 
tiene lugar el crecimiento anormal de grano (Figura 5.12(d)). 
 
El marco total de tiempo del proceso completo, es decir, desde la transición 
grano alargado-equiáxico al crecimiento anormal del grano, es aproximadamente de 
20 min a 1350 °C. Además, según la secuencia de la Figura 5.12, parece claro que no 
existe una etapa de nucleación inicial. 
 
 
Figura 5.12. Micrografías SEM de las secciones longitudinal (a - c) y transversal (d) tras el 
tratamiento a 1350 °C durante (a) 0 min, (b) 6min, (c) 15min y (d) 25 min. 
 
Por otro lado, la distribución de direcciones preferenciales (representada en 
mapas y triángulos IPF) y las ODF de las muestras tratadas se muestran en la Figura 5.13 y 
Figura 5.14, respectivamente. En la secuencia de la Figura 5.13(a) - (c) puede verse 
cómo la dirección de orientación preferencial continúa siendo <110>ǁRD hasta que el 
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Recurriendo a los mapas ODF para definir completamente la textura, en la 
secuencia de Figura 5.14(a) - (c) puede verse además, cómo la textura en los primeros 
estadios de la recuperación continúa siendo la fibra  (con los máximos de intensidad 
para {001}<110>) y componente secundario {111}<110> que se observaba en el estado 
de recepción (Figura 5.5(a)) pero con menores intensidades. Éstas además se van 
debilitando en favor de la textura de cubo {001}<110> (Figura 5.14(c)). Por el contrario, la 
etapa de crecimiento anormal de grano representada en la Figura 5.12(d) muestra un 
cambio significativo en la textura desde la {001}<110> a la <112>ǁRD (Figura 5.13(d)), 
específicamente {012}<112> (Figura 5.14(d)). Al no tratarse de una componente de la 
fibra  ni , la sección de φ2 indicada para su identificación es φ2 = 0º. Aunque no es una 
orientación típica para este tipo de materiales no resulta raro, ya que esta componente 
está ligeramente desorientada respecto a la (011)<2  1> perteneciente a la fibra ξ, la 




Figura 5.14. Sección ODF φ2 = 45º (a - c) y φ2 = 0º (d) tras el tratamiento a 1350 ºC durante (a) 0 
min, (b) 6min, (c) 15min y (d) 25 min. 
 
La Figura 5.15(a) muestra la distribución de ángulos de desorientación entre los 
granos para los tratamientos de referencia. De su observación puede concluirse que, 




aumento en la frecuencia de las LAGBs conforme aumenta el tiempo del tratamiento 
mientras que las HAGBs parecen no sufrir una evolución significativa. Por otro lado, el 
mapa IPF del estado final representado en la Figura 5.15(b) muestra la enorme 
diferencia en el tamaño de grano entre los granos de la matriz y el grano en 
crecimiento. Parece que la última etapa del proceso de recuperación de la aleación 
PM2000 supone el crecimiento selectivo de granos presentes en la microestructura inicial 
y con orientaciones cercanas a la <112>, argumento que concuerda perfectamente 
con los resultados mostrados en las Figura 5.13(d) y Figura 5.14(d). 
 
 
Figura 5.15. (a) Histogramas de desorientación a distintos tiempos de tratamiento térmico, (b) 
mapa IPF del estado inicial del crecimiento anormal de grano y (c) sección ODDF φ2 = 0º del 
mapa (b), la orientación señalada con la flecha corresponde al grano basto. 
 
Además, para el caso específico de la Figura 5.15(b) la componente de textura 
del grano basto en crecimiento corresponde con (110)<112> como puede observarse 
en la sección ODF φ2 = 0º representada en la Figura 5.15(c). 
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Por tanto, puede decirse que hay una dirección preferencial en la orientación 
del grano con crecimiento anormal (<112>ǁRD) que consume el resto de la matriz a 
expensas de los granos con orientación <110>ǁRD [117][118]. 
 
5.1.2.1. Efecto sobre las partículas 
Con el fin de analizar la evolución de los dispersoides durante el proceso de 
recuperación se seleccionaron tres tratamientos isotérmicos (1350 °C) que aseguraran 
una microestructura previa al crecimiento anormal de grano. Éstos fueron: 6, 10 y 20 min. 
El efecto que el tratamiento térmico provoca sobre las partículas se muestra en la Figura 
5.16, donde puede verse que el tamaño medio de las partículas aumenta según tiene 
lugar la primera etapa del proceso. Estas observaciones están de acuerdo con el análisis 
realizado sobre réplicas de extracción de carbono de la muestra tratada térmicamente 
a 1350 °C durante 3h mostrado en la Figura 5.17. Si se compara dicha figura con la 
Figura 5.8(c), donde se analizaban los tamaños de las partículas en el estado de 
recepción, puede verse el aumento en el rango de los valores de diámetro de partícula 
y, por tanto, del tamaño medio. 
 
En la Figura 5.16 también puede observarse que las partículas evolucionan de 
manera diferente en función de dónde se encuentren localizadas. Así los óxidos situados 
en el interior del grano alcanzan un tamaño máximo de 60 nm de diámetro, mientras 
que los localizados en las HAGBs alcanzan hasta los 500 nm. Las partículas en las HAGBs 
experimentan el conocido mecanismo de “maduración” de Ostwall (“Ostwall ripening”) 
[119][120] que consiste en la disolución de las partículas más pequeñas con el 
consecuente crecimiento de las de mayor tamaño. Este engrosamiento puede causar 
distintos efectos como son cambios en la composición y estructura de los dispersoides, 
disolución de alguna estructura particular y aglomeración de partículas [69]. En la 
aleación de estudio se han encontrado los tres efectos mencionados. Durante el 
proceso de recuperación se identifica la presencia de otro óxido de Y-Al (YAlO3 
perovskita (YAP)) (Figura 5.18) con mayor frecuencia, como ha sido indicado 
anteriormente [121], tanto en las fronteras como en el interior de grano, mientras que la 
presencia de partículas Y2O3 es mucho menos evidente tras los tratamientos térmicos. 
Por tanto, es probable que haya una relación entre la disolución de Y2O3 y su 







Figura 5.16. Engrosamiento de los dispersoides durante el proceso de recristalización a 1350 °C 
(a) estado de recepción, (b) 6 min, (c) 10 min, (d) 20 min y (e) estado recristalizado. 
 




Figura 5.17. (a) Imagen de la extracción por réplica de Carbono tras 3h a 1350 °C y (b) 
distribución de tamaños de las partículas. 
 
 
Figura 5.18. (a) Imagen HRTEM del dispersoide con estructura YAP y (b) FFT indexada. 
 
Por último, en la Figura 5.19, se muestran algunos ejemplos de las aglomeraciones 
producidas, algunas incluso constituidas por tres y cuatro partículas. La mayoría de ellas 
se encuentran asociadas a las partículas de Al2O3 y Ti(C,N) como muestra la Figura 
5.19(c) donde un óxido de Y-Al se encuentra embebido en una partícula de Al2O3 
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Aglomeraciones similares han sido observadas por Klimiankou et al. [70] en el 
estado de recepción de esta misma aleación PM2000, por lo que puede concluirse que 
la aglomeración de partículas no es solo debido al mecanismo de maduración de 
Ostwall sino también al proceso de aleado mecánico. 
 
Como conclusión de nuestras observaciones podría decirse que, durante el 
tratamiento térmico, se encuentran partículas de YAG y YAH de mayor tamaño debido 
al proceso de maduración de Ostwall, que además conlleva la disolución de la itria y su 
combinación con Al para formar YAP y la aglomeración de algunas partículas. 
 
5.1.3. Papel del Ti 
Como se ha visto en apartados anteriores, para la aleación PM2000 todas las 
partículas encontradas (a excepción de Ti(C,N)) son óxidos de Y-Al o Al2O3. Es bien 
sabido que algunas aleaciones ODS base hierro se alean con pequeñas cantidades de 
Ti para formar óxidos complejos de Y-Ti (Y2Ti2O7, Y2TiO5 and YTiO3) [122][123][124]. Para el 
caso de la aleación de estudio, la formación de estos óxidos complejos Y-Ti no se 
observa experimentalmente, hecho que se confirma con los trabajos de Kasada et al. 
[125] y Czyrska-Filemonowicz et al. [126]. Esta ausencia es debida a la presencia de Al, el 
cual, tiene mayor afinidad por el oxígeno que el Ti [127], con lo que todo el oxígeno en 
solución sólida se combina con el Al y la itria formando óxidos complejos. Por lo tanto, el 
único tipo de partícula de Ti presente en la aleación es Ti(C,N). Como el contenido en N 
y C es muy limitado en esta aleación, no todo el Ti introducido se encuentra formando 
parte de estas partículas, por lo que es importante determinar dónde se encuentra el Ti 
distribuido: al azar en la matriz, en lugares especiales como puede ser encapsulando a 
un óxido formando una estructura “núcleo-cáscara” (core-shell) o segregado en las 
fronteras de grano. 
 
Hsiung [128] propuso un mecanismo en tres etapas para la formación de 
nanopartículas de óxido con estructura core-shell, para aceros ODS ferríticos Fe-16Cr, 
durante el proceso de aleado mecánico. En estos casos, la cáscara es de un elemento 
que no se encuentra en el núcleo de la estructura, es decir, Ti y/o Cr. En el examen de la 
aleación PM2000 llevado a cabo en este trabajo de tesis se han observado varios 
dispersoides con unas estructuras en la interfase partícula-matriz que nos podrían hacer 
pensar que en esta aleación existen óxidos con estructuras “core-shell”. Algunos 
ejemplos se muestran en la Figura 5.20 y Figura 5.21, de donde pueden concluirse dos 
hechos. El primero, a partir de las imágenes de HRTEM de la Figura 5.20, que las cáscaras 




partir de la determinación de la composición química a lo largo de la línea marcada en 
la Figura 5.21(a) y su correspondiente representación en función de la distancia (Figura 
5.21(b)), que el área que rodea a la partícula (núcleo) no se encuentra enriquecida en 
ningún elemento ajeno a la composición original del óxido, incluyendo al Ti. En 
consecuencia, parece que estas partículas no constituyen estructuras “core-shell” 
propiamente dichas, más bien son partículas rodeadas de una pequeña área de matriz 
deformada (probablemente debido al proceso de aleado mecánico). 
 
 
Figura 5.20. Imágenes HRTEM de distintas partículas con estructura core-shell. La doble flecha 
indica el espesor de la cáscara. 
 
 
Figura 5.21. (a) imagen STEM de una partícula con estructura “core-shell” y (b) espectro de la 
línea amarilla marcada en (a). 
 
Si esto es así, la única posibilidad es que el Ti debe permanecer en solución-sólida 
en la matriz. Aunque es probable que debido a la elevada temperatura a la que tienen 
lugar los tratamientos termo-mecánicos a los que se ha sometido el material, el Ti en 
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solución sólida difunda a lugares con mayor densidad de defectos como las fronteras 
de grano. Por este motivo, se investigó la posibilidad de encontrar Ti segregado en las 
fronteras, para lo que se analizaron con APT diferentes muestras con distintos 
tratamientos y se pudo confirmar la segregación de Ti en fronteras de muestras tanto del 
estado de recepción como de los primeros estadios del proceso de recuperación, como 
así lo reflejan los mapas de distribución atómica de Ti representados en las Figura 5.22. 
 
 
Figura 5.22. Mapa atómico de Ti (a) estado de recepción y (b) después de tratamiento térmico 
a 1350 °C durante 6 min. 
 
Estos resultados coinciden con los obtenidos por Miodownik et al. [129], donde 
encontraron un enriquecimiento significativo de Ti en las fronteras de grano en la 
aleación ODS MA957, hecho que está en concordancia con los argumentos aportados 
por Briant [130], quien observó en el sistema Ti-Fe una fuerte tendencia del Ti a 
segregarse en las fronteras. Además, gracias a los mapas de superficies de 
isoconcentración (2% Ti) y sus perfiles de concentración mostrados en la Figura 5.23, se 
demuestra que el Ti se encuentra segregado en una región de tan solo 5 nm de espesor 
y alcanza un valor de %at. de 3.5 y 2.5 para la muestra en el estado de recepción y tras 





Teniendo en cuenta que la difusividad del Ti en Fe es menor que la autodifusión 
del Fe, es probable que la segregación de soluto detectada pueda desempeñar un 
papel importante ralentizando el movimiento de arrastre de las fronteras en las que se 
encuentre segregado [129][131], con lo que puede afectar significativamente a los 
procesos de recuperación objeto de estudio de esta tesis. 
 
 
Figura 5.23. Superficies de isoconcentración de 2% Ti y perfiles de concentración de Ti a través 
de las fronteras de grano (a) estado de recepción y (b) tras tratamiento térmico a 1350 °C 
durante 6 min. 
 
 




El análisis de los resultados mostrados en la Figura 5.12, Figura 5.13 y Figura 5.14 
sugieren que el proceso de recuperación en la aleación PM2000 comprende dos etapas 
bien diferenciadas. La primera, donde los granos alargados, que constituyen la 
microestructura inicial, comienzan a crecer llegando a ser equiáxicos pero donde no se 
observa un cambio en la textura, y la segunda, donde algunos granos con orientaciones 
cristalográficas muy distintas de las del resto de la matriz, rompen el crecimiento 
homogéneo y crecen (crecimiento anormal) hasta tamaños tres órdenes de magnitud 
mayores que el resto. 
 
La primera característica que llama la atención en el proceso de recuperación 
del acero PM2000 es la altísima temperatura, del orden de 0.9 TM, a la que el proceso 
completo tiene lugar [43][44][46][64][65][89] ya que difiere mucho de la temperatura 
encontrada en aceros ferríticos similares, del orden de 0.6 TM. Debe existir, por tanto, 
algún mecanismo que evite la recristalización “reteniendo” la microestructura generada 
durante el proceso, la cual, se mantiene “estable” hasta temperaturas muy elevadas. 
 
Se ha especulado [118] que el crecimiento anormal de grano de los aceros ODS 
podría iniciarse cuando, a elevadas temperaturas, la movilidad de las fronteras 
aumenta repentinamente debido al vencimiento de la fuerza de arrastre provocada por 
el soluto segregado en las fronteras de grano, pero esto no está de acuerdo con el 
hecho de que la temperatura del proceso se vea modificada por tratamientos térmicos 
a relativamente bajas temperaturas [132]. Estos tratamientos térmicos consistieron en 
tratamientos a 1150 ºC en un amplio rango de tiempos (10 min – 80 h) previos al 
recocido del material a 1350 ºC con el fin de disipar parte de la energía almacenada. 
Además, el crecimiento anormal, cuando tiene lugar alrededor de 0.9 TM, es muy rápido 
para tratamientos isotérmicos y para calentamientos continuos ocurre en intervalos de 
temperatura muy estrechos. Estas características sólo pueden ser debidas a dos 
factores: o bien la existencia de una energía de activación para el movimiento de las 
fronteras de grano muy elevada, muy superior (de facto) a la energía necesaria para la 
autodifusión de Fe, y por tanto bastante improbable, o bien a la existencia de otra 
fuerza de pinzamiento alternativa que actúe sobre las fronteras. 
 
Normalmente, la velocidad de recristalización aumenta al aumentar la energía 
almacenada y, por extraño que parezca, los metales aleados mecánicamente 
contienen más energía almacenada que la contenida en los aceros ferríticos 




Bhadeshia [133] determinaron, en varias aleaciones ODS Fe-Cr-Al, un valor de, 
aproximadamente, 30 J/mol para la energía almacenada. Por otro lado, las 
determinaciones calorimétricas realizadas por Scholz et al. [134] dieron valores de 19 
J/mol para Fe de alta pureza y laminado un 80%. Valores que concuerdan con los 11 
J/mol determinados por Dillamore et al. [135] y Every and Hatherly [136] en términos de 
MET y difracción de rayos X tras reducciones del 70%. Estos autores también afirman que 
las variaciones en el tamaño del subgrano, forma y desorientación que existen entre los 
distintos componentes de textura de los aceros ferríticos convencionales laminados en 
frío deberían implicar la variación, de forma sistemática, de la energía almacenada en 
la deformación. Los resultados comunicados por ambos también demuestran una 
posible correlación con el factor de Taylor (M). Éste es un factor proporcional a la 
cantidad de actividad de deslizamiento que está teniendo lugar en las distintas 
orientaciones. Parece razonable concluir que en los granos con altos valores de M se 
producirán más fácilmente heterogeneidades de tensión, es el caso de los granos con 
orientaciones de fibra  más que los de fibra  que se deforman de manera eficiente. 
Por lo tanto, mientras que la energía almacenada en los aceros ferríticos 
convencionales es en forma de dislocaciones, el exceso de energía almacenada en los 
aceros ferríticos ODS es, principalmente, en la forma de superficies de granos y, en 
menor medida, debido a dislocaciones y otros defectos de alta entropía. Este hecho, 
junto con la ausencia de subestructuras con alto valor de M y energía almacenada, 
como la fibra , podría explicar por qué las aleaciones ODS ferríticas recristalizan a 
temperaturas en torno a 0.9 TM en contraste con el 0.6 TM de los aceros ferríticos 
deformados en frío convencionales. 
 
Esta diferencia en la temperatura de recuperación y recristalización, 
respectivamente, entre las aleaciones ODS y ferríticos convencionales también podría 
ser debida a diferencias en el proceso que origina la transformación microestructural. 
Está bien establecido que en las aleaciones ferríticas convencionales laminadas en frío 
tiene lugar un proceso de nucleación preferencial, la recristalización no se inicia en todo 
el material al mismo tiempo sino que  ciertos granos deformados estimulan la nucleación 
mientras que otros permanecen en su estado recuperado hasta que son consumidos 
por el crecimiento de los granos recristalizados que si nuclearon (Figura 2.24) [137]. Por el 
contrario, para las aleaciones ODS, parece ser que el inicio del desarrollo de la 
microestructura final es debido al crecimiento anormal de granos que están 
sustancialmente desorientados de la textura preferencial de la matriz y que, por lo tanto, 
pueden mantener una alta movilidad a medida que crecen. Por ejemplo, en 
laminaciones con altas reducciones los granos recristalizados tienen orientaciones 
{223}<582> ya existentes, como granos aislados, en la matriz deformada. Tales subgranos 
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pueden deber su origen a heterogeneidades como son bandas de cizalla [138] o 
bandas de deformación [139]. 
 
Está claramente establecido entonces, que en aceros convencionales, la 
nucleación no ocurre en celdas de deformación o subgranos con regiones de 
orientación uniforme sino en heterogeneidades asociadas con gradientes de 
deformación elevadas. Estos sitios, es decir, fronteras de grano, bandas de deformación, 
bandas de cizalla y zonas de deformación alrededor de partículas grandes, reducen su 
efectividad, sin embargo, por el efecto de pinzamiento de las partículas tanto en LAGBs 
como en HAGBs, con lo que los procesos de recuperación en aceros ODS ferríticos está 
determinado por la presencia de una dispersión de partículas finas [140]. 
 
Leslie [141] observó que las partículas de óxido distribuidas como inclusiones en la 
matriz ferrítica estimulaban la recristalización por un mecanismo conocido como 
estimulación de la recristalización por partículas (PSN); como se observa en Figura 5.24, 
en la mayoría de los casos estas partículas tenían un diámetro de 800 nm, muy superior a 
las partículas dispersas en el material. El mecanismo de PSN fue descrito por Humphreys 
[142] donde concluyeron que la recristalización se origina en los subgranos que hay en 
la zona de deformación que rodean a las partículas, y no en la superficie de las mismas. 
Además, el grano parará de crecer una vez se consuma la zona de deformación. 
 
 
Figura 5.24. Nucleación estimulada por la presencia de partículas (PSN) (según W.C. Leslie et al. 
[141]). 
 
La teoría de recristalización bajo una distribución de partículas expuesta por 




almacenada de deformación, y que la longitud de la frontera mínima (Lc) que puede 
migrar e iniciar un proceso de recristalización (por SIBM) es: 
          
  
       
    (5.1) 
 
donde γ es la energía de frontera, PD es la fuerza motriz y PZ es la fuerza de 
pinzamiento de Zener que es inversamente proporcional al tamaño de partícula. 
 
     
 
 
      (5.2) 
 
Como se observa en la Figura 5.16, el tamaño de las partículas es muy pequeño y 
su distribución muy próxima unas a otras, lo que justifica que PZ > PD y por tanto no 
puede ocurrir la recristalización en el rango de temperaturas en torno a 0.6 TM como 
ocurre en los aceros convencionales. Es necesario, por tanto, que la temperatura de 
tratamiento se eleve lo suficiente como para que tenga lugar un engrosamiento de las 
partículas y la recristalización pudiera tener lugar (PD > PZ). 
 
Sin embargo, como se ha observado experimentalmente, aunque se haya 
producido ya el engrosamiento de las partículas de óxido que pinzan las fronteras, en la 
recuperación y crecimiento anormal de grano del acero ferrítico PM2000, la evolución 
microestructural  hacia el estado en el que los granos se encuentran libres de 
dislocaciones y separados por HAGBs tiene lugar homogéneamente y sin una etapa 
inicial de nucleación como se muestra, por primera vez en estos materiales, en la Figura 
5.12(a) – (c) y Figura 5.13(a) – (c). Por consiguiente, prevalece el movimiento de 
subfronteras de grano (migración y/o coalescencia) lo que implica (y justifica) que no 
exista un cambio significativo respecto a la textura del estado de recepción tal y como 
se muestra en la Figura 5.13(a) – (c) y Figura 5.14(a) – (c). El proceso descrito con estas 
características se denomina recuperación extendida (“extended recovery”) o 
recristalización continua (“continuous recrystallization”) [55][143][144]. Las diferencias 
entre los mecanismos de ambos procesos son mínimas, llegando a ser iguales para 
algunos autores [143]. Sin embargo, en este trabajo se distinguirá entre ellos ya que se 
considera que durante un proceso de recuperación y posterior recristalización debe de  
haber un aumento en el número de HAGBs sobre el de LAGBs a lo largo del proceso. 
Para el caso particular de la aleación PM2000, dicha evolución se presenta en la Figura 
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5.25(a) donde puede concluirse que no sólo no hay un aumento en la frecuencia de las 
HAGBs sino que la frecuencia de éstas, contrario a lo esperado, disminuye llegando casi 
a igualarse a la de las LAGBs. Éstas, además, aumentan progresivamente en frecuencia 
según avanza el proceso de recuperación. La prevalencia de la textura de deformación 
también justifica el empleo del término recuperación extendida en lugar de 
recristalización continua ya que, tal y como indicó Doherty et al. [145], si las HAGBs no se 
mueven o llegan a estar inmóviles mientras se desarrolla el proceso de recristalización, 
éste se denomina correctamente como proceso de recuperación.  Por lo que se puede 
concluir que la primera etapa del proceso global de recuperación en la aleación 
PM2000 es un proceso de recuperación extendida y no nucleación de nuevos granos 
como cabría esperar. Aunque durante esta primera etapa la textura no varía ya que 
<110>ǁRD continúa siendo la orientación preferencial, la rotación de subgranos 
observada en la Figura 5.14 implica el fortalecimiento de granos con el menor factor de 
Taylor, es decir, orientación {001}<110>. Los resultados mostrados en la Figura 5.13 y 
Figura 5.14 concuerdan con el mecanismo de rotación de subgranos propuesto y 
descrito por Lyttle et al. [146] para aleaciones de Al. Los autores explican este 
mecanismo en base al deslizamiento de dislocaciones. Este mecanismo, además, daría 
lugar a un aumento de las LAGBs, hecho que también concuerda con el resultado 
experimental mostrado en la Figura 5.25(a). 
 
A priori las fronteras de bajo ángulo tienen menores velocidades de movimiento, 
pero estas velocidades también dependen del entorno y, en circunstancias especiales, 
las movilidades de las LAGBs pueden ser mayores o igualarse a las de las HAGBs, lo que 
podría desencadenar un fenómeno conocido como pinzamiento por orientación 
(“orientation pinning”) introducido por primera vez por Juul Jensen [147] y mostrado 
esquemáticamente en la Figura 5.25(b). El concepto de “orientation pinning” ha sido 
empleado para explicar el crecimiento preferencial de granos con una relación de 
orientación específica y está relacionado con el hecho experimental de que las LAGBs 
tienen menor movilidad. El crecimiento preferencial se dará en torno a los granos que 
tengan una menor probabilidad de ser pinzados por las fronteras inmóviles. Para el caso 
de la aleación PM2000 se puede decir que los granos <110>ǁRD están pinzados por su 
orientación porque en su crecimiento encuentran granos de orientación similar, 
formando, de ese modo, nuevas fronteras de ángulo bajo, mientras que los granos con 
orientación <112>ǁRD mantienen sus fronteras de alto ángulo con los granos de la matriz 
deformada. En este caso, las LAGBs actúan como obstáculos para el movimiento de la 
frontera y, consecuentemente, la pinzará de manera análoga al pinzamiento Zener de 




movimiento de las fronteras HAGBs entre granos de la misma orientación que actuarán 
como LAGBs en términos de velocidad de movimiento. 
 
 
Figura 5.25. (a) Evolución de la frecuencia de LAGB y HAGB durante la etapa de recuperación 
extendida, (b) ilustración esquemática del pinzamiento por orientación donde se muestra un 
núcleo (A) en una microestructura típica de deformación, cuando el núcleo crece hacia áreas 
de casi su misma orientación (señaladas en gris) el movimiento del segmento de frontera 
correspondiente se verá retrasado por el pinzamiento de orientación, (según Juul Jensen [149]) y 
(c) mapa IPF y localización de fronteras (HAGB negro y LAGB blanco)tras tratamiento a 1350 ºC 
durante 15 min donde se ilustra el grano pinzado por su orientación (flecha blanca) y el grano de 
potencial crecimiento rápido (flecha roja). 
 
Por tanto, un segmento de una HAGB en migración irá sufriendo una 
ralentización en su movimiento (grano en crecimiento (A)) cuando, al llegar a elementos 
de volumen deformado de la misma o casi la misma orientación que el grano en 
crecimiento, el segmento se convierte en LAGBs. Durante el proceso de recuperación 
extendida los granos con orientación <110>ǁRD crecen, no por el movimiento de sus 
HAGBs (como debería esperarse debido a su mayor movilidad) sino por la coalescencia 
de subgranos. En este sentido, las fronteras de los granos con la textura débil (<112>ǁRD) 
sufrirán menos pinzamiento debido a su orientación; así, las velocidades de migración 
de fronteras de los granos con orientaciones diferentes a la mayoritaria pueden ser 
mayores que las de los granos con orientaciones similares a las de sus vecinos [150]. En la 
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Figura 5.25(c) se muestra un ejemplo donde pueden verse varios granos (señalados con 
una flecha roja) de la textura débil rodeados de LAGBs. Sus fronteras, una vez estén 
despinzadas por los óxidos, tendrán movilidades mucho mayores que las HAGBs de los 
granos <110>ǁRD (entre los que se encuentran embebidos). 
 
Hasta aquí se ha descrito el mecanismo que dirige la primera etapa de 
recuperación en la PM2000; sin embargo, no se ha hablado del papel que juegan los 
óxidos durante el proceso de recuperación. El mecanismo de engrosamiento de los 
óxidos juega un papel capital en los procesos de restauración posterior. Este proceso de 
engrosamiento, sin embargo, previene la mejora en la resistencia a fluencia a altas 
temperaturas debido a que las partículas dejan de pinzar el movimiento de las 
dislocaciones. Sin embargo, juegan un papel crucial al actuar como anclajes para el 
movimiento de las HAGBs [148]. En este sentido, la caracterización de los óxidos, tanto 
en las fronteras como en el interior del grano durante esta primera etapa, es de gran 
importancia ya que permite concluir que no existe un patrón específico en la 
localización de los óxidos. Esto quiere decir que todos los tipos de óxidos encontrados 
(YAG, YAH y YAP) se localizan tanto en el interior del grano como en las fronteras, todas 
las partículas situadas en las fronteras tienen los mismos tamaños independientemente 
de su estructura y composición y todos los tipos de óxidos se han encontrado en una 
misma frontera. Por ello, el tamaño de los óxidos es el único parámetro que influye en el 
pinzamiento de la frontera. Si bien es cierto que otros autores  encuentran otros tipos de 
óxidos Y-Al en aleaciones similares, como MA956 y PM2010 [68][151], e incluso en la 
misma aleación PM2000 [126] como son Y3Al5O12 tetragonal (YAT) y Y4Al2O9 monoclínico 
(YAM), parece que estas diferencias pueden ser debidas a las diferencias en el 
procesado de cada una de estas aleaciones ODS. Pero sería necesario, no obstante, 
llevar a cabo una investigación en profundidad para poder afirmarlo. 
 
En resumen, el proceso de recuperación extendida puede explicarse en base a 
dos efectos combinados. Por un lado, el pinzamiento de las fronteras por los óxidos (sin 
un patrón específico en la naturaleza de los mismos) y su engrosamiento progresivo y, 
por otro lado, el pinzamiento por orientación específica el cual está provocado por la 
presencia de una fuerte textura de deformación. Ambos efectos conjuntos justifican las 
temperaturas de recristalización excepcionalmente altas encontradas para estos 
materiales. 
  
Por otro lado, la presencia de los óxidos de tamaño nanométrico puede ejercer 
una fuerza de pinzamiento anisotrópico en las fronteras provocado por la diferencia en 




Capdevila et al. [46]. Los autores indicaron que la fuerza de pinzamiento debida a los 
óxidos es altamente anisotrópica lo que conllevaría velocidades anisótropas en las 
fronteras de grano. Thompson-Russell [152] propuso un modelo similar para justificar la 
recristalización anisotrópica, en alambres de tungsteno dopados, en la que el dopaje 
con Al o K favorecía la formación de pequeñas burbujas (50 nm), que se encuentran a 
lo largo del eje del alambre y pinzan los límites de grano de manera similar. Sin embargo, 
la presencia del pinzamiento anisotrópico no es suficiente para demostrar el 
comportamiento observado. Las relaciones de pinzamiento calculadas en el artículo 
mencionado no dan información relativa a la magnitud real de las fuerzas de 
pinzamiento ejercidas sobre los límites durante la recuperación. Parece claro, sin 
embargo, que la transición desde el grano alargado al equiáxico que tiene lugar 
durante la etapa de recuperación extendida mostrada en la Figura 5.12 está 
estrechamente relacionada con el engrosamiento de los óxidos localizados en las 
fronteras. Por tanto, los óxidos situados en las HAGBs pinzan el movimiento de las HAGBs 
hasta que tienen un tamaño crítico por el cual las partículas se vuelven incoherentes 
con la matriz, de modo que no pueden pinzar las fronteras [43]. En este contexto, el 
crecimiento de grano recuperado de la aleación PM2000 se activa una vez que las 
fronteras se despinzan y sólo se encuentra obstaculizado por el mecanismo de 
pinzamiento debido a la orientación. Por ello, sólo los granos que no sufran este tipo de 
pinzamiento crecerán, lo que conduce a la microestructura mostrada en la Figura 
5.15(b). 
 
La segunda etapa del proceso global de recuperación en la aleación PM2000, 
es decir, la etapa de crecimiento anormal de grano, se caracteriza por el gran tamaño 
de grano final. La microestructura resultante presenta texturas donde la máxima 
intensidad se encuentra para la componente <112>ǁRD (  15º de desorietación) como 
puede observarse en la Figura 5.13(d) y Figura 5.15(b). Podría decirse que dado que la 
textura en el estado de recepción consiste en su mayoría en granos <110>ǁRD, sus 
fronteras serán relativamente inmóviles aun teniendo desorientaciones que impliquen 
fronteras de alta movilidad. Sin embargo, los granos de orientaciones de textura débil, es 
decir aquellas situadas entre los ejes de zona <100> - <111>ǁRD, estarán rodeados por 
HAGBs de alta movilidad proporcionando potenciales “núcleos” para el crecimiento 
anormal. Este hecho descarta el mecanismo de nucleación orientada como 
mecanismo responsable del crecimiento anormal de grano ya que éste no tiene lugar 
por la coalescencia de granos (de la misma o casi la misma orientación) y consecuente 
desaparición de LAGBs. 
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El análisis mediante EBSD de áreas en las que se ha iniciado el crecimiento 
anormal de grano (Figura 5.13(d) y Figura 5.15(b)) revelan que los granos con ventaja en 
tamaño, es decir, fronteras mas móviles tienen orientaciones próximas a <112> y <111> 
paralelos a la dirección de extrusión, presumiblemente reflejando la naturaleza especial 
de las fronteras asociadas a esos granos. Si es así, su alta movilidad debe explicarse por 
un menor (o ningún) contenido de Ti segregado y/o por alguna relación de orientación 
específica con la matriz. Sin embargo, parece poco probable que todos los granos 
observados en la textura final (es decir, desde <100> a <111>) tengan naturalezas 
especiales. La mayoría de los granos recuperados pueden tener fronteras de alta 
movilidad debidas, simplemente, a su alto ángulo. Entonces el mecanismo 
desencadenante puede resultar del despinzamiento, activado térmicamente, de las 
fronteras por parte de los óxidos. Este modelo presenta un problema importante y es que 
la temperatura para el despinzamiento, aunque depende del tamaño y la fracción de 
volumen de dispersoides, también depende de la energía de la frontera. Por ello se 
espera que las fronteras de alta energía (alto ángulo) se desanclen a temperaturas 
superiores que las de bajo ángulo, a pesar de su mayor movilidad. Esta interpretación es 
consistente con el modelo para el desarrollo de la textura en la aleación ferrítica MA 956 
desarrollado por Midownik et al. [118] análogo al modelo de crecimiento orientado 
reportado por Evens et al. [117]. Este concepto de crecimiento orientado fue 
previamente comunicado para aceros ferríticos convencionales. 
 
En este sentido, las HAGBs de los granos que han crecido anormalmente, 
{110}<112> y {012}<112> presentan mayores velocidades que el resto de HAGBs de la 
matriz (aún teniendo la misma desorientación respecto al grano vecino que muchos 
otros granos de la matriz) una vez han sido despinzados por los óxidos. Este hecho 
justifica el mecanismo de crecimiento selectivo de granos pre-existentes en la 
microestructura inicial en parte, ya que, por otro lado, no justifica que granos con las 
mismas fronteras de alto ángulo es decir, mismas movilidades, no tengan crecimiento 
selectivo. Además de la mayor movilidad de las fronteras del grano que crece 
anormalmente existe una dependencia en función de la relación de desorientación 
entre el grano en crecimiento y los granos vecinos que justifique el crecimiento selectivo 
de algunas texturas determinadas. Entre los componentes de las texturas previa y 
posterior al tratamiento térmico se observan, algunas veces, relaciones de 
desorientación de 25 - 30° sobre el eje <110> ya que éstos pueden estar asociados al 
aumento de las movilidades de las fronteras de grano.  
 
La evidencia más convincente del mecanismo de crecimiento selectivo en 




mostró que, para aceros con ultra bajo contenido en C y 95% de reducción, las 
orientaciones de los núcleos con crecimiento selectivo eran {554}<225> y {411}<148> en 
una matriz de granos {112}<110>. Los tamaños medios de los granos con dichas 
orientaciones preferenciales son mayores que los de otros granos al final del proceso. 
Además, estas orientaciones se fortalecen en los últimos estadios a la vez que las de la 
matriz {112}<110> se consume. En particular, los componentes {554}<225> y {411}<148> 
desarrollados tras el tratamiento térmico tienen la relación de desorientación 
mencionada anteriormente (25 - 30° sobre el eje <110>) con el componente {112}<110> 
del estado inicial, el cual, se hace particularmente intenso tras grandes deformaciones 
por laminación. Por tanto, los indicios de la existencia de crecimiento selectivo de 
granos con una relación de desorientación específica son mayores para los aceros 
fuertemente laminados (95%) en donde la textura inicial se intensifica, especialmente 
alrededor del componente de fibra  {112}<110>. Esto es razonable ya que el volumen 
deformado de este componente de la matriz proporciona algunos “núcleos” y deben 
ser consumidos por otros granos recristalizados. Por otro lado, cuando el acero se lamina 
hasta  reducciones de sólo el 70%, las orientaciones de los primeros “núcleos” son 
bastante representativas de la textura final y las distribuciones de tamaño de grano / 
textura al final del tratamiento no mostraron evidencia del crecimiento preferencial de 
ciertos componentes. 
 
En base al trabajo publicado por Toda-Caraballo et al. [154] en el que se 
exponen las movilidades de las fronteras en función de su desorientación (Figura 
5.26(a)), los autores encuentran que, para el caso de la aleación de estudio (0.9 TM), las 
desorientaciones entre 20 – 40º presentan movilidades significativamente más altas. En 
base a esto, en la Figura 5.26(b) se representan las fronteras que tienen ejes de rotación  
específicos para un rango de desorientaciones determinado (20 – 40º). Puede 
observarse que los granos con crecimiento preferencial están, en su mayoría, 
delimitados por fronteras con una relación de orientación específica respecto a sus 
granos vecinos. Esta relación de orientación es la formada por rotaciones entre 20 – 40º 
alrededor del eje <110> (verde). 
 




Figura 5.26. (a) Representación de la movilidad de una frontera, para distintos valores de TH, en 
función de la desorientación (según Toda-Caraballo et al.[154]), (b) mapa OIM indicando las 
fronteras con ejes de rotación específicos y desorientaciones entre 20 y 40º. 
 
Por tanto, y para concluir, la profunda caracterización llevada a cabo en este 
trabajo nos ha permitido esclarecer, por primera vez, los mecanismos que controlan la 
recuperación, engrosamiento de óxidos y crecimiento anormal cuando el material es 
sometido a tratamientos térmicos a alta temperatura. La aleación PM2000 presenta un 
proceso de recuperación que tiene lugar en dos etapas. Durante la primera etapa, 
recuperación extendida, los granos cambian su morfología de alargada a equiáxica 
debido a la mayor estabilidad de ésta y por la influencia del engrosamiento de los 
óxidos situados en las fronteras estimulándose el crecimiento isotrópico de los granos. 




subrotación de granos lo que intensifica el componente de textura de cubo 
((100)<110>). Durante el lento crecimiento de los granos recuperados aumenta la 
frecuencia de fronteras de bajo ángulo debido al mecanismo de pinzamiento por 
orientación. Este mecanismo provoca un pinzamiento local en el movimiento de la 
frontera que separa granos de la misma o casi la misma orientación. 
Consecuentemente, los granos que no sufran este tipo de pinzamiento (granos con una 
textura débil) tendrán mayores velocidades de crecimiento. Estas diferencias en las 
velocidades de crecimiento se ponen de manifiesto en la microestructura una vez que 
las fronteras se ven despinzadas por los óxidos. Éstos van engrosando, debido al 
mecanismo de maduración de Ostwall, hasta que dejan de tener coherencia con la 
matriz. 
 
Una vez despinzadas las fronteras, los granos crecen impulsados, únicamente, 
por la movilidad específica de sus fronteras. Debido a las grandes diferencias en las 
movilidades tiene lugar el crecimiento anormal de granos, segunda etapa del proceso 
global de recuperación, por el que las fronteras con una desorientación específica (30 – 
45º y eje de rotación <110>) que además no estén pinzadas por su orientación (textura 
débil) y, posiblemente, sin Ti segregado tendrán movilidades muchísimo mayores. Esto 
provoca el crecimiento selectivo de granos, existentes en la microestructura inicial, con 
orientaciones (110)<112> y fronteras con desorientaciones entre 20 – 40º en torno al eje 
<110>. 
  










6. EFECTO DE PEQUEÑAS DEFORMACIONES 
 
En este último capítulo de la tesis se discutirán los resultados obtenidos sobre el 
efecto de pequeñas deformaciones en frío, previas al tratamiento térmico y en la 
dirección axial (paralela a la dirección de laminación), en el desarrollo de la estructura 




Los resultados se presentarán en términos de curvas DTA del material de 
referencia (material sin deformar) y material deformado y su relación con los resultados 
obtenidos de la caracterización microestructural del estado deformado y tras el 
tratamiento térmico de recocido. 
 
6.1.1. DTA 
Para el análisis con DTA se realizó el barrido de temperatura desde la 
temperatura ambiente hasta 1400 ºC. Hasta, aproximadamente, 700 ºC, todas las 
muestras analizadas presentan el mismo perfil, el cual, se encuentra representado en la 
Figura 6.1. En él se observan varios picos endotérmicos característicos, el primero de 
ellos, a la temperatura de 100 ºC, es debido a la evaporación de agua. El segundo, a 
200 ºC, es debido a la evaporación de algún tipo de impureza como puede ser la 
parafina empleada para refrigerar la muestra mientras tiene lugar el corte del material y 






Figura 6.1. Curva DTA entre temperatura ambiente y 900 ºC de la muestra de referencia y las 
muestras deformadas. 
 
A partir de 700 ºC, las curvas DTA son distintas para la muestra de referencia y 
para cada deformación, a continuación se verán cada una de ellas por separado. 
 
6.1.1.1. Material sin deformar 
En la Figura 6.2 se muestra la curva DTA (a partir de 500 ºC) para el material sin 
deformar (línea azul) y su derivada (línea morada). La representación de la derivada de 
la curva obtenida por el calentamiento continuo del material ha permitido analizar con 
mayor exactitud los picos obtenidos. En primer lugar, hay que señalar que entre 700 y 
1100 ºC se observa un área exotérmica amplia que podría atribuirse (por el rango de 
temperaturas en el que tiene lugar) a fenómenos de oxidación interna debidos a la alta 
cantidad de oxígeno y Al. Debido a la complejidad de estos fenómenos es difícil llevar a 
cabo su análisis en profundidad únicamente con las curvas obtenidas, por lo que sería 
de interés realizar nuevas medidas que permitan analizar este fenómeno. 
 
A mayores temperaturas pueden verse dos picos exotérmicos a 1231 y 1354 ºC. 
Se descarta su relación con cambios físicos y/o químicos en los dispersoides 
(engrosamiento, etc.) ya que, al no ser dependientes de la deformación, deberían 
aparecer a las mismas temperaturas y con la misma área en las curvas de las muestras 
deformadas. Sin embargo, como se verá en el siguiente subapartado, los perfiles son 
distintos por lo que estos picos son debidos únicamente al mecanismo que tiene lugar 
durante el tratamiento térmico. En base al proceso de recuperación que tiene lugar en 
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la aleación de estudio (y que ha sido descrito en el capítulo anterior) y distintos trabajos 
publicados para distintos materiales [155][156][157][158], ambos picos exotérmicos 
pueden asignarse al proceso de recuperación extendida (el primero, 1231 ºC) y 
crecimiento anormal de grano (el segundo, 1354 ºC). Algunos autores [159] atribuyen 
este segundo pico a la existencia de un proceso de recristalización. Sin embargo, queda 
demostrado que la liberación de energía no es debida a un proceso de nucleación, 
sino a la drástica disminución del área superficial de las fronteras de grano que tiene 
lugar durante el crecimiento anormal. 
 
 
Figura 6.2. Curva DTA, entre 900 y 1400 ºC, del material en el estado de recepción. 
 
6.1.1.2. Efecto de la deformación 
A partir de las curvas DTA obtenidas para cada una de las deformaciones y 
mostradas en la Figura 6.3 puede verse como, según aumenta el grado de 
deformación, se observan dos cambios significativos. En primer lugar, y con tan sólo un 2 
% de deformación, se inhibe el crecimiento anormal de grano como puede deducirse 
de la desaparición del pico exotérmico a 1350 ºC. El segundo resultado destacable es el 
cambio en la morfología de las curvas DTA. Inicialmente la curva muestra dos picos 
exotérmicos, en torno a 1200 ºC y 1300 ºC (Figura 6.3). Según aumenta la deformación 
(Figura 6.3(a) – (c)) los picos se van ensanchando haciendo muy difícil su identificación 
pero mostrando una tendencia clara a la aparición de un proceso endotérmico como 
finalmente queda mostrado en la Figura 6.3(d). Por último, cabe señalar la disminución 
progresiva en las áreas bajo la curva, indicativo de la necesidad de una menor 
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6.1.2. Caracterización del Estado Deformado 
En una primera aproximación al problema del efecto de la deformación plástica 
en la recuperación, se realizó un estudio sistemático de los momentos previos al 
tratamiento térmico de recocido, en función del grado de deformación aplicado. Para 
ello se realizó el análisis de la microtextura producida por cada una de las 
deformaciones. Comparando la Figura 6.4 con la Figura 5.4, en la que se mostraba la 
textura <110>ǁRD en el estado de recepción del material, puede observarse como una 
reducción de, tan solo, el 2% (Figura 6.4(a)) conlleva ligeras modificaciones en dicha 
orientación preferencial. El material conserva la textura <110>ǁRD pero con menor 
intensidad. Si se completa esta información con la correspondiente sección ODF (φ2 = 
45º), mostrada en la Figura 6.5(a), se puede concluir que la deformación no sólo 
disminuye la intensidad de la fibra α, sino que también induce microtexturas mas 
heterogéneas al desaparecer ciertos componentes de la fibra  a favor de otros de la 
fibra . Además, según aumenta el grado de deformación (Figura 6.4(b) – (d) y Figura 
6.5(b) – (d)) no se observa ninguna variación ni en las componentes ni en las 
intensidades de la textura respecto a la muestra deformada un 2%. 
 
Este hecho experimental se complementa con el análisis, de forma análoga al 
realizado para el material en el estado de recepción, de la cantidad relativa de granos 
con una determinada orientación. En la Figura 6.6 se representa (en porcentaje) la 
cantidad de granos con orientación <110>ǁRD (verde) y <112>ǁRD (morado). Así, los 
granos con orientación <110>ǁRD representan el 49, 43, 45 y 43% del área analizada 
para un 2, 5, 10 y 15%, respectivamente, de deformación. Mientras que los granos 
<112>ǁRD representan el 30% para deformaciones del 2 y 5% y el 37% para 
deformaciones del 10 y 15%. Comparando estos datos con los obtenidos del análisis de 
la Figura 5.6 puede concluirse, por tanto, que la deformación induce la rotación de, 
aproximadamente, el 30% de los granos <110>ǁRD a favor de los granos <112>ǁRD en un 











Figura 6.5. Sección ODF φ2 = 45º del material deformado (a) 2, (b) 5, (c) 10 y (d) 15%. 





Figura 6.6. Mapa OIM de la sección longitudinal de las muestras deformadas (a) 2, (b) 5 y (c) 
10% representado los granos con orientación <110>ǁRD (verde), <112>ǁRD (morado) y aleatoria 
(gris). 
 
En base al mecanismo de recuperación mostrado para la aleación ODS objetivo 
de estudio, es importante ver también el efecto que la deformación ejerce sobre la 
distribución y localización de las fronteras de grano (tanto de alto como de bajo 
ángulo). En un primer análisis cualitativo sobre el mapa IPF de la Figura 6.4(b) puede 
verse como, a diferencia del material sobre el que no se ha realizado ninguna 
deformación en frío, las LAGBs (blanco) ya no se localizan preferencialmente en los 
granos con orientación <110>ǁRD sino en cualquier grano independientemente de su 
orientación. El análisis cuantitativo de fronteras representado en la Figura 6.7 permite 
concluir que la deformación no tiene ningún efecto significativo sobre la cantidad de 
fronteras de ambos tipos comparadas con la muestra en el estado de recepción del 
material pero si sobre su distribución, encontrando que las fronteras de bajo ángulo se 






Figura 6.7. Evolución de la frecuencia de fronteras de bajo y alto ángulo en función del 
aumento en la deformación. 
 
6.1.3. Caracterización de la Microestructura Final 
La Figura 6.8 muestra las micrografías ópticas de las microestructuras obtenidas 
tras el proceso de recocido a 1350 ºC durante 1h para cada una de las deformaciones. 
En ellas puede verse como, para la menor de las deformaciones (Figura 6.8(a)), la 
microestructura es muy similar a la observada para los estadios intermedios de la etapa 
de recuperación extendida. Ésta se corresponde con granos equiáxicos recuperados y 
crecimiento homogéneo en toda la muestra. Sin embargo, la deformación es suficiente 
como para inhibir el crecimiento anormal de grano tras una hora de tratamiento 
térmico. 
 
Para un 5% de deformación (Figura 6.8(b)) el crecimiento de grano recuperado 
deja de ser homogéneo, creciendo preferencialmente los granos localizados en el 
centro y en la diagonal de la superficie observada. Según aumenta el grado de 
deformación (Figura 6.8(c)) el tratamiento de recocido conlleva la obtención de una 
microestructura totalmente recuperada en la que se observan granos más finos e 
isotrópicos. Estos, además, son más finos en el centro de la probeta. Finalmente, para un 
15 % se observa (Figura 6.8(d)) el crecimiento preferencial de los granos localizados en el 
centro de la probeta. 
 




Figura 6.8. Micrografía óptica de la sección longitudinal de las muestras tratadas a 1350 ºC 
durante 1 h y previamente deformadas (a) 2, (b) 5, (c) 10 y (d) 15%. 
 
Es importante completar esta información con un análisis de la microtextura, 
para lo que se realizaron mapas EBSD en el centro de las muestras. Para la menor de las 
deformaciones (Figura 6.9) se observa la intensificación, comparada con la textura de 
deformación, de la componente {110}<110> de igual modo que ocurría en el material 
sin deformar en la etapa previa al crecimiento anormal de grano donde se intensificaba 






Figura 6.9. (a) Mapa IPF y código de colores de la sección longitudinal de la muestra 
deformada un 2% seguida de tratamiento de recocido a 1350 ºC durante 1 h, (b) distribución y 
frecuencia de las direcciones paralelas a la dirección de extrusión y (c) correspondiente 
sección ODF φ2 = 45º. 
 
Si se aumenta la deformación al 5% (Figura 6.10), el crecimiento preferencial de 
los granos recuperados localizados en el centro y diagonal deja de tener una 
orientación cristalográfica específica, creciendo por igual granos de cualquier 
orientación. Para un 10% de deformación, se observa (Figura 6.11) que la textura de los 
granos recuperados en crecimiento es la misma textura que la previa al tratamiento de 
recocido (Figura 6.4(c) y Figura 6.5(c)).  
 




Figura 6.10. (a) Mapa IPF y código de colores de la sección longitudinal de la muestra 
deformada un 5% seguida de tratamiento de recocido a 1350 ºC durante 1 h, (b) distribución y 
frecuencia de las direcciones paralelas a la dirección de extrusión y (c) correspondiente 
sección ODF φ2 = 45º. 
 
 
Figura 6.11. (a) Mapa IPF y código de colores de la sección longitudinal de la muestra 
deformada un 10% seguida de tratamiento de recocido a 1350 ºC durante 1 h, (b) distribución y 
frecuencia de las direcciones paralelas a la dirección de extrusión y (c) correspondiente 





Se puede concluir que cuanto más elevada es la deformación aplicada, menor 
es la temperatura a la cual se inicia el crecimiento de grano recuperado y se produce 
una disminución drástica en el tamaño del grano al inhibirse el crecimiento anormal. 
Además, la zona afectada por la deformación no es homogénea, encontrando que el 
inicio del crecimiento del grano recuperado tiene lugar en el centro de la probeta. En 
esta zona también se encuentran los granos más finos. Adicionalmente, cuanto mayor 
es la deformación mayor es el afino de grano y se observan, a partir de las curvas DTA, 




Los resultados experimentales muestran que existe una relación entre el cambio 
en la microestructura final obtenida (afino de grano) con un cambio en el mecanismo 
del proceso debido al cambio en la morfología de la curva DTA donde se ve la 
evolución desde la presencia de dos picos exotérmicos (material sin deformar) a un pico 
endotérmico (material deformado 15%). Además, existe una influencia significativa 
sobre la segunda etapa del proceso descrito para el material sin deformar al inhibirse el 
crecimiento anormal de grano, como se ve reflejado en el análisis de las curvas DTA 
(Figura 6.2 y Figura 6.3) al desaparecer el pico exotérmico, indicativo del proceso de 
crecimiento anormal de grano, a 1354 ºC. Este hecho se corrobora a partir de los mapas 
obtenidos por EBSD (Figura 6.4) que, además, sugieren que el motivo de esta inhibición 
sea la desaparición del pinzamiento producido por la orientación. 
 
Las tensiones de compresión producidas inducen, por un lado, una distribución 
homogénea de las fronteras de bajo ángulo en todos los granos por igual 
(independientemente de su orientación) además de un ligero aumento (no significativo) 
en la cantidad de las mismas (Figura 6.7) y, por otro lado, una mayor heterogeneidad y 
menor intensidad en la textura de deformación (Figura 6.5). Parece claro, por tanto, que 
la inhibición de la segunda etapa del proceso de recuperación para la aleación ODS 
PM2000 es debida a la acción conjunta de ambas, lo que implica la desaparición del 
efecto del pinzamiento debido a la orientación y el desarrollo de microestructuras de 
recuperación más finas sin una orientación de crecimiento preferencial específica como 
es la <112>ǁRD. Además, los granos recuperados no solo no tienen esa orientación 
preferencial, sino que no tienen ninguna orientación preferencial de crecimiento. En la 
Figura 6.11 y  Figura 6.12 puede verse cómo ha tenido lugar el crecimiento de granos 
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con distintas orientaciones. El inicio del crecimiento selectivo se da, por tanto, en los 
granos con fronteras de mayor movilidad independientemente de la orientación 
cristalográfica del grano. 
 
 
Figura 6.12. Mapa OIM de la sección longitudinal de la muestra deformada 10% seguida de 
tratamiento de recocido a 1350 ºC durante 1h representando las fronteras de grano de alto 
(negro) y bajo (blanco) ángulo y los granos con orientación <110>ǁRD (verde), <112>ǁRD 
(morado) y aleatoria (gris). 
 
De la observación microestructural de las muestras deformadas se puede 
concluir que cuanto mayor es la deformación, menor es el tamaño de grano 
recuperado pero mayor es el volumen de material donde se produce un refinamiento 
del grano. Estos resultados están en consonancia con los trabajos publicados por Nutting 
[160] y Capdevila et al. [43] los cuales proponen un mecanismo complementario que 
puede explicar por qué la deformación plástica desencadena el proceso de 
recuperación. Nutting [160] estudió el proceso de recristalización en chapas laminadas 
en un 60% por deformación en frío, las cuales fueron ligeramente deformadas por 
doblado, y concluyó que las zonas donde existía una tensión de compresión residual 
eran las más proclives para la recuperación. En la misma dirección, Capdevila et al. [43] 
pusieron de manifiesto que, en muestras que fueron deformadas  por doblado, la 
temperatura de recuperación disminuye a medida que aumenta el ángulo de doblado, 
es decir, a medida que aumentaba el grado de deformación. Simultáneamente 
comprobaron que los granos recristalizados disminuían de tamaño al aumentar el 
ángulo de doblado, aumentando la densidad de núcleos independientemente de la 




recuperación parece no ser notable a deformaciones tan bajas como las estudiadas en 
esta tesis aunque, por medio de ensayos de indentación Brinell, se ha observado que el 
valor de la temperatura puede disminuir drásticamente si la muestra se deforma bajo 
pequeñas cargas antes del tratamiento térmico [65][89]. 
 
Por otro lado, se observa en todas las muestras deformadas cómo el crecimiento 
de grano recuperado comienza en la zona más afectada por la deformación. La 
secuencia mostrada en la Figura 6.8 da una idea del tipo de crecimiento de grano 
recuperado. En las micrografías obtenidas se puede observar que el inicio en la 
recuperación tiene lugar, preferencialmente, en las zonas donde la tensión producida 
por la deformación debe ser máxima. Parece, por tanto, que la tensión juega un papel 
muy importante en el inicio de la recuperación. Está bien establecido en la literatura 
que tanto la velocidad como la dirección de migración de una frontera de ángulo alto 
dependen de la desorientación entre ambos lados de la frontera [161]. Así mismo, se ha 
comprobado que el mecanismo de migración de una frontera de grano es diferente si 
la única fuerza motriz es la curvatura de la frontera  [162], o por el contrario, ésta se 
encuentra bajo tensión. En este último caso, el movimiento de la frontera de grano 
podría interpretarse como el resultado de la acción de la tensión aplicada para mover 
las dislocaciones que se encuentran en las propias fronteras de grano. 
 
A partir de las predicciones obtenidas con el modelo de elementos finitos (FEM – 
Finite Element Method) desarrollado por Toda et al [89] se ha podido estudiar el efecto 
de las tensiones residuales (y en concreto la tensión de cizalla) sobre la microestructura 
final para la aleación ODS PM2000. La Figura 6.13 muestra la comparación entre el 
mapa de tensiones residuales (σxy) calculado (Figura 6.13(a)) y los primeros estadios de 
recuperación (Figura 6.13(b)) en una muestra deformada y tratada térmicamente a 
1150 ⁰C. Es evidente que las zonas recuperadas encajan perfectamente con la zona 
donde σxy alcanza sus valores más altos. Este resultado pone de manifiesto claramente 
el papel de las tensiones residuales en el proceso de recuperación de estas aleaciones 
ODS base hierro aleadas mecánicamente. 
 
Este resultado sobre la influencia de σxy en la nucleación de la recristalización, 
está en sintonía con la idea propuesta por Hutchinson y Wayne [163]. En este trabajo se 
describe el movimiento de las fronteras de grano como un movimiento coordinado de 
dislocaciones acompañado por una cizalla del volumen que atraviesa la frontera en su 
movimiento. Estos autores determinaron que el trabajo por unidad de volumen realizado 
por la frontera en este desplazamiento se describe como σxy, donde  es la 
deformación de cizalla asociada al movimiento de la frontera y σxy es la tensión de 
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cizalla responsable de dicho movimiento de la frontera. Por lo tanto, σxy es la energía 
necesaria para mover las fronteras de grano, y corresponde al mapa de energía 
mostrado en la Figura 6.13(c) donde la mayor energía acumulada se localiza bajo la 
zona deformada. En esas regiones se necesitará menor energía para que las fronteras 
de grano se muevan y se corresponderá con microestructuras de granos más finos tal y 
como se observa en la Figura 6.13(d). 
 
La disminución en el área bajo la curva de cada uno de los picos al aumentar el 
grado de deformación se podría justificar en base al modelo desarrollado por Toda et al 
[89] y la idea propuesta por Hutchinson y Wayne [163]. Mayores deformaciones 
conllevan mayores energías acumuladas o almacenadas por lo que el sistema necesita 
menos energía para llevar a cabo los cambios microestructurales necesarios. 
 
Los datos experimentales observados difieren de las analizadas por B. Leng et al. 
[66] en sus estudios en barras de una aleación ODS con un contenido en Cr del 15% y 
deformadas un 88%, tanto en la morfología y el tamaño de grano como en la textura de 
deformación. Los autores encuentran texturas de deformación intensas constituidas por 
la fibra  y la fibra , mientras que para el caso de estudio las texturas de deformación 
son poco intensas y compuesta por algunos componentes de cada una de las fibras 
mencionadas. Parece lógico, por tanto, que la microestructura y textura de 
recuperación difieran también de las observadas para pequeñas deformaciones. En 
este trabajo, además, se pone de manifiesto el efecto, sobre la cinética y 
microestructura de recuperación, de la temperatura de recocido. 
 
Esta diferencia es aún más notable si se comparan los resultados obtenidos en 
este trabajo de tesis con los mostrados por B. Leng at al. [67] acerca del efecto, sobre la 
microestructura y textura de recristalización, de dos etapas de deformación en frío y 
recocido intermedio con los que se obtienen microestructuras de recuperación con 







Figura 6.13. (a) mapa de σxy a 1150 ⁰C después de una deformación de 49 kN, (b) 
microestructura después de una deformación de 49 kN y posterior tratamiento a 1150 ⁰C 
durante 3 h y (c) mapa de energía acumulada por deformación para una muestra ensayada 
con una carga de 49 kN y (d) microestructura después de una deformación de 49 kN y posterior 















1. Se han conseguido identificar y describir, por primera vez, los mecanismos 
involucrados en el proceso que tiene lugar cuando el material es sometido a 
tratamientos térmicos a alta temperatura. Éste se corresponde con un 
mecanismo de recuperación en el que se pueden diferenciar dos etapas: 
recuperación extendida y crecimiento anormal de grano. 
2. El proceso de recuperación extendida se caracteriza por el cambio en la 
geometría de grano, no tener etapa de nucleación, aumento de la frecuencia 
de las LAGBs y no tener un cambio significativo en la textura del material aunque 
hay un pequeño fortalecimiento en el componente de textura {001}<110> 
(menor factor de Taylor) debido a la subrotación de granos. 
3. El aumento en las LAGBs podría ser debido a la subrotación de granos por 
deslizamiento de dislocaciones y, ese aumento, es la consecuencia del 
mecanismo de pinzamiento por orientación que conlleva el pinzamiento de las 
fronteras de alto ángulo de los granos con orientación preferencial. Por tanto, las 
fronteras de los granos que no sufran el pinzamiento por orientación, es decir, 
granos de la textura débil <112>ǁRD tendrán mayores velocidades y serán el 
germen del crecimiento anormal de grano. 
4. La temperatura necesaria para que el proceso tenga lugar, tan alta como 0.9 TM, 
se explica en base a dos efectos combinados. Por un lado, el pinzamiento del 
movimiento de las fronteras por parte de los óxidos que ralentiza el crecimiento 
de los granos y, por otro lado, el pinzamiento debido a la orientación 
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(“orientation pinning”) desencadenado por la existencia de una textura muy 
intensa y homogénea de fibra α. 
5. La aplicación de técnicas de microscopía de transmisión nos ha permitido 
concluir que, en el estado de recepción se encuentran partículas de gran 
tamaño (100 nm), identificadas como Al2O3 y Ti(C,N), y otras de menor tamaño (5 
nm), identificadas como Y2O3, Y3Al5O12 granate (YAG) y YAlO3 hexagonal (YAH). 
La distribución de los óxidos es homogénea y no se han encontrado lugares 
preferenciales de acumulación como las HAGBs. 
6. El engrosamiento de las partículas durante el tratamiento térmico, que tiene 
lugar por el mecanismo de maduración de Ostwall, conlleva la aparición de 
dispersoides aglomerados (principalmente relacionados con Al2O3 y Ti(C,N)), la 
disolución de Y2O3 y su combinación con Al para formar YAlO3 (YAP). Las 
partículas en las HAGBs engrosan más rápido que las del interior de grano pero 
no existe un tipo preferencial de dispersoide en la frontera, por lo que el tipo de 
dispersoide no es un factor que controle el proceso de recuperación. 
7. Debido a las grandes diferencias en las movilidades de las fronteras, tiene lugar 
el crecimiento anormal de granos, segunda etapa del proceso global de 
recuperación. Una vez despinzadas las fronteras de las partículas de óxido, los 
granos crecen en función de la movilidad específica de sus fronteras. Esto 
provoca el crecimiento selectivo de granos, existentes en la microestructura 
inicial, con orientaciones (110)<112> y fronteras con desorientaciones entre 30 – 
45º en torno al eje <110> ya que la movilidad de sus fronteras es muchísimo 
mayor. 
8. El exceso de Ti que no se incorpora a las partículas de Ti(C,N) no se encuentra 
encapsulando los óxidos y formando una estructura “core-shell”, sino que 
permanece en solución sólida. El análisis realizado por tomografía de sonda 
atómica nos ha permitido concluir que el Ti en solución-sólida se segrega en las 
fronteras de grano, lo que debe afectar a la posterior migración de las mismas, 
por lo que las fronteras de los granos sin pinzamiento por orientación y sin Ti 
segregado tendrán mayor velocidad. No se ha observado la precipitación de 
partículas ricas en Ti en la frontera durante el tratamiento térmico. 
9. Se ha observado, por análisis térmico diferencial, que el crecimiento anormal de 
grano se corresponde con un proceso exotérmico que tiene lugar a 1354 ºC 




Pequeñas deformaciones en frío previas al tratamiento térmico de recocido 
inhiben el crecimiento anormal de grano debido a la generación de texturas de 
deformación menos intensas y más heterogéneas y una distribución homogénea 
de las fronteras de bajo ángulo en toda la matriz. Todo ello provoca la 
desaparición del pinzamiento debido a la orientación. 
10. Se ha observado, que el proceso de recuperación se caracteriza por la 
existencia de un pico exotérmico a temperaturas con máximo en 1230 ºC. Dicho 
pico pierde intensidad y la localización de su máximo tiene lugar a temperaturas 
más bajas a medida que aumenta la deformación. Según aumenta la 
deformación, la energía acumulada es mayor lo que justifica la disminución 
progresiva en las áreas bajo la curva DTA, indicativo de la necesidad de una 
menor cantidad de energía para que tenga lugar el proceso y de un mayor 
afino de grano para mayores deformaciones. 
11. Se ha detectado la existencia de un pico endotérmico en torno a la temperatura 
de 1200 ºC que se intensifica con el aumento de la deformación, lo que 
conduce a pensar que la deformación induce un cambio de mecanismo en el 
proceso de recuperación en la aleación PM2000. Es necesario la realización de 
un trabajo más exhaustivo para confirmar este hecho. 
12. La comparación de los resultados experimentales obtenidos con las predicciones 
del FEM desarrollado por Toda-Caraballo et al. [89] nos permite concluir que la 
tensión residual acomodada en bandas de deformación podría ser el parámetro 
responsable de acelerar el inicio del crecimiento de grano, disminuyendo la 
temperatura de recuperación, por estimular el movimiento de las fronteras 















8. TRABAJO FUTURO 
 
En base a esta línea de investigación se plantean nuevas líneas de trabajo interesantes 
a desarrollar: 
 
1) Se ha mencionado que para otros ODS con similares o, incluso, la misma 
composición se ha encontrado cierta variabilidad en la composición y estructura 
de los óxidos. Determinar si esta variabilidad puede ser debida a diferencias en el 
procesado y/o tratamiento térmico posterior es importante para poder tener 
mayor control sobre el proceso de recuperación. 
2) Debido a la dificultad experimental en la caracterización por APT ha sido 
imposible realizar una cuantificación del Ti segregado en las fronteras. Sería 
interesante poder continuar con la caracterización de las fronteras para ver su 
evolución respecto al tiempo de tratamiento así como un estudio sistemático de 
la segregación en las fronteras de grano con crecimiento anormal, realizando un 
mapa de segregación para cada tipo de frontera. 
3) Dado que los resultados obtenidos en las muestras deformadas difieren de los 
obtenidos para altas deformaciones (> 15%) parece necesario realizar un estudio 
del efecto, sobre la microestructura inicial y de recuperación así como sobre la 
temperatura y el mecanismo del proceso, de grandes deformaciones realizadas 
en la dirección axial y radial. Continuando, de esta manera, el trabajo ya 
iniciado en esta tesis para pequeñas deformaciones (< 15%), con el fin de 




4) Para finalizar el estudio del efecto de la deformación, habría que determinar el 
papel de deformaciones no hidrostáticas, es decir, de cizalla (torsión) sobre el 
proceso de recuperación. De igual manera que el procedimiento descrito en 
esta tesis, habría que realizar un estudio de la evolución en la microestructura y 
textura del material deformado con el tiempo de tratamiento térmico así como 
la caracterización y papel de los óxidos durante el proceso de recuperación en 















CHARACTERIZATION OF THE RECOVERY PROCESS IN Fe-BASE ODS ALLOYS 
 
9.2. Introduction 
Technologies and means for developing biomass plant with higher energy 
conversion efficiencies are essential in order to implement the commitment to renewable 
biomass energy generation. Advanced, indirect Combined Cycle Gas Turbine (CCGT) 
systems offer overall biomass energy conversion efficiencies of 45 % and above, 
compared with the 35 % efficiency of conventional biomass steam plant. However to 
attain this efficiency in CCGT operation it will be necessary to develop a heat exchanger 
capable of gas operating temperatures and pressures of around 1100 °C and 15 - 30 bar, 
respectively, for entry heating the gas turbine working fluid. Mechanically alloyed iron-
base oxide dispersion strengthened (ODS) alloys fabricated by mechanical alloying (MA) 
are a class of advanced materials designed for application where creep and oxidation 
resistance are paramount. This is due to the pinning of the dislocation movement made 
by the nanometric in size particles. The strength is further enhanced by the development 
of a coarse-grained microstructure during annealing at high temperature (1330 °C) and 
leads to the recovery of the material followed by abnormal grain growth. 
 
Recrystallization and recovery process play a crucial role in the development of 
the textural and microstructural properties that largely affects different material 
properties. There are three main features that make the recovery process in the ODS 
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alloys different from the conventional steels produced by casting. The first one is the 
exceptionally high temperature at which the process takes places. It implies homologous 
temperatures the order of 0.9 melting temperature (TM). The second one is the change in 
the grain orientation. In the as-received state the -fiber (<110>ǁRD) is the main 
component of the texture with a weak <112>ǁRD. This weak component becomes the 
main coarse-grain orientation. The third feature that makes this process different from the 
conventional is that the dispersoids coarse during the recrystallization process. 
 
9.3. Objetives 
It is asume that the development of the coarse-grained microstructure is due to a 
nucleation followed by an abnormal grain growth (or secondary recrystallization). 
However, it is difficult to find studies on the microstructural evolution that clarify the 
mechanisms involved in the abnormal grain growth, as well as a complete 
characterization of the intermediate stages of the process. Therefore, this thesis pursues 
several goals. The general objective is to describe the mechanisms involved in the 
process that occurs when the material is subjected to high temperature heat treatment. 
Similarly, the specific objectives are an in-depth characterization of the evolution of 
dispersoids and the effect of small cold deformations have on the final microstructure 
after heat treatment. This would imply a full understanding of the effect of high 
temperature on the material that can open the window for the use of these materials for 
new applications due to the microstructural control in order to achieve the morphology, 
grain size and texture suitable for the intended application. 
 
9.4. Results 
9.4.1. Microstructure evolution during recovery process 
The results presented indicate that there is no nucleation stage so that the alloy 
undergoes a recovery process consisted in two well different stages: extended recovery 
followed by an abnormal grain growth. The initial microstructure consisted in subgrains of 
sub-micrometer sizes with strong texture in which grains are oriented in such a way that 
the <110> direction is parallel to the rolling direction (RD), i.e., <110>ǁRD ( fiber) which 
becomes coarse grains of millimeter size, with orientations <112>ǁRD. In addition, during 
the first stage of the recovery process the particles play a crucial role pinning the high 
angle grain boundaries (HAGB) movement. The problem is derived from the need to use, 
for the generation of the coarse grain, temperatures as high as 0.9 TM which imply 




agglomeration, etc, what negatively affect to the creep resistance. The average size 
increases from 19 to 87 nm while the extended recovery process goes on. However, the 
main remarkable feature is the difference in the coarsening rates which is not 
homogeneous in the sample. The largest oxides are located at the HAGB, on the other 
hand, the smallest ones are located inside the grains. 
 
As precipitation appeared to perform an important role in the recovery process, it 
was necessary to determine if a special pattern of inter-granular and intra-granular 
distribution of dispersoids exists. A deep characterization of the dispersoids with a 
combination of HRTEM and STEM allow us to find different kind of particles such as 
complex Y–Al oxides as well as Y2O3, large Al2O3 and Ti(C,N). All the particles analyzed 
that are located at the HAGB coaersen faster than those inside the grains, regardless of 
their structure and nature. 
 
During the recovery process the LAGBs increases their frequency what trigger a 
mechanism known as orientation pinning. This phenomenon implies a strong hard-
impingement of HAGBs of the grains with the <110>ǁRD texture due to their low mobility. 
Boundaries of grains with the weak texture (<112>ǁRD) will have less pinning due to the 
lack of LAGBs inside their grains. Once the HAGBS of the grains with the weak texture are 
unpinned by the coarse particles they will move faster than HAGBs of the grains with the 
strong texture. These grains, <112>ǁRD, are present in the initial microstructure since no 
nucleation stage was observed. 
 
9.4.2. Low Deformation effects over the recovery microstructure 
Many of the applications of these materials involve fabrication routes that include 
cold rolling steps which modify the microstructure and texture of the material. These 
changes in microstructure and texture after annealing, necessarily, involve changes in 
the final microstructure. Therefore, the effect of different cold deformation percentages, 
prior to recovery heat treatment, has also been studied. The results indicate that the 
higher the deformation percentage, the more heterogeneous texture where some of the 
components of the -fibre are lost in favor of others of the -fibre (i.e., <111>ǁND). 
Moreover, the recovery microstructure consists of more refine and more isotropic grains 
due to the variation in the deformation texture and to the more homogeneous 
distribution of the low angle grain boundaries which directly affect on the recovery 
mechanism inhibiting the abnormal grain growth. This is featured by an exothermic peak 
in the curve obtained with DTA at 1354 ºC due to the severe decrese of the superficial 




In addition, it has been seen that deformation causes changes in the recovery 
mechanims. After a deformation of 5% a new endothermic peak (around 1200 ºC) is 
observed. Moreover, the higher the deformation, the higher the intensity of the 
endothermic peak. 
 
9.5.  Conclusions 
1. For the first time, mechanisms involved in the process that takes place when the 
material is subjected at high temperature heat treatments have been identified. It 
corresponds with a recovery mechanism in which could be differentiated two 
subsequent stages: extended recovery and abnormal grain growth. 
 
2. The extended recovery stage is featured by a geometrical change in grain 
morphology, no nucleation stage, increase in percentage of LAGBs and no significant 
change in material texture although there is a strengthening in the texture component 
towards the {001}<110> due to subgrain rotation. 
 
3. The increase of LAGBs is the responsible of the orientation pinning mechanism. It 
implies the pinning of the HAGBs of the grains with the preferential texture and higher 
HAGBs rates of the weak texture grains (<112>ǁRD). These grains with the weak texture 
are the germ of the abnormal grain growth (second stage of the global process) what 
imply the selective growth of grains, present in the initial microstructure. 
 
4. A recovery temperature as high as 0.9 TM might be explained in basis on two 
combined effects. On one hand the coarsening of oxide particles that lose their ability to 
pin the grain boundaries and a second effect might be due to orientation pinning effect 
triggered by the presence of a homogeneous and intense -fibre texture. 
 
5. The application of transmission electron microscopy techniques has allowed us to 
conclude that, large particles (100 nm), identified as Al2O3 and Ti(C,N), and other smaller 
(5 nm), identified as Y2O3, Y3Al5O12 garnet (YAG) and YAlO3 hexagonal (YAH) are present 
in the as-received state. The distribution of the oxides is homogeneous and there were no 
preferential sites of accumulation as HAGBs. 
 
6. Coarsening of the particles during the heat treatment takes place by the Ostwald 
ripening mechanism which leads to the appearance of agglomerations (related mainly 




(YAP). Particles at the HAGBs coarse faster than particles inside the grain but there is no 
preferential type of dispersoid at the grain boundary, so type of dispersoid is not a factor 
controlling the recovery process. 
 
7. The second stage of the global recovery process, i.e. abnormal grain growth, 
takes place due to the large mobility differences in the boundaries. Once boundaries are 
unpinned by the particles the grains grow in function of their specific mobility. This leads 
to the selective growth of grains, present in the initial microstructure, with orientations 
(110)<112> and misorientations of 30 – 45º around the <110> axis because of the higher 
mobility of their boundaries. 
 
8. The excess of Ti that is not incorporate into the Ti(C,N) particles does not 
encapsulate the oxides forming a core-shell structure, but remains in solid-solution in the 
matrix. The analysis carried out with atom probe tomography let us to conclude that Ti in 
solid-solution segregates at the high angle grain boundaries. This might affect subsequent 
grain boundary migration during recovery; hence the boundaries without orientation 
pinning and without Ti segregated will have higher rates. The precipitation of Ti-rich 
particles at the boundaries during heat treatment has not been observed. 
 
9. It is observed, by Differential Thermal Analysis, that abnormal grain growth is 
featured by an exothermic peak at 1354 ºC due to the dramatically decrease superficial 
area of the grain boundaries. Low cold deformations previous to the heat treatment 
inhibit the abnormal grain growth due to the generation of more heterogeneous and less 
intense deformation textures that causes the disappearance of the orientation pinning 
effect. 
 
10. It has been observed that the recovery process is featured by the existence of an 
exothermic peak with a maximum at 1230 ° C. This peak loses intensity and the location 
of its maximum occurs at lower temperatures with increasing deformation. The higher the 
deformation the higher the stored energy which justifies the progressive decrease in the 
area under the DTA curve, indicating the smaller amount of energy needed for the 
process to take place and further grain refinement. 
 
11. It has been detected the existence of an endothermic peak around the 
temperature of 1200 ° C that intensifies with increasing deformation, which suggest  that 
deformation induces a change of the mechanism in the recovery process in the alloy 




12. The comparison of experimental results with the predictions of FEM developed by 
Toda-Caraballo et al. [89] let us to conclude that the residual stress accommodated in 
the deformation bands could be the responsible parameter for accelerating the 
beginning of grain growth, decreasing the recovery temperature, due to the stimulation 
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